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Die Korrosion des Feuerfestwerkstoffs durch flüssige Schlacke stellte in ausgemauerten
Vergasern die Hauptschädigung dar. Daher werden derzeit hoch chromhaltige Kerami-
ken eingesetzt, die eine geringe Löslichkeit in (alumo-)silikatischen Schmelzen aufwei-
sen. Jedoch weisen auch diese Werkstoffe nur geringe Standzeiten von 3 bis 24 Monaten
auf, sind zudem sehr teuer und müssen nach ihrem Einsatz z. T. als giftiger Sondermüll
(Chrom-VI-Verbindungen) entsorgt werden.
Mögliche Alternativen stellen korund- und spinellbasierte Keramiken mit optimier-
ten Zusammensetzungen dar. Diese werden erfolgreich in verschiedenen Bereichen
der Stahlherstellung eingesetzt. Jedoch unterscheiden sich CaO-reiche und SiO2-arme
Schlacken der Stahlherstellung deutlich von denen aus der Kohle- oder Biomasseverga-
sung. Die Korrosionsmechanismen beim Angriff von Brennstoffschlacken auf korund-
und spinellbasierte Werkstoffe sind hierbei nicht hinreichend erforscht.
In der vorliegenden Arbeit wurden die Mechanismen der Korrosion einer sauren,
einer intermediären und einer basischen Schlacke an derartigen Al2O3-haltigen Werk-
stoffen untersucht. Die Charakterisierung der Brennstoffaschen sowie Kurzzeitkorrosi-
onstests an verschiedenen korund- und spinellbasierten Keramiken unter reduzieren-
der Atmosphäre dienten als Grundlage für die darauffolgende detaillierte Analyse des
geschädigten Bereichs mittels Röntgenbeugung und elektronenmikroskopischer Metho-
den. In Kombination mit thermochemischen Betrachtungen in (quasi-)ternären Pha-
sendiagrammen, konnten die Korrosion sowie die wirkenden Mechanismen beschrieben
werden.
Die drei Testaschen wiesen ein unterschiedliches Korrosionsverhalten auf, wobei nur
eine geringe Anzahl an Mineralphasen gebildet wurde. Die saure Asche (SA) führte,
abhängig von der getesteten Keramik, zu einer starken oder geringen Schädigung. Im
Gegensatz dazu zeigte die intermediäre Asche (IA) durchweg eine tiefe Infiltration der
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Probekörper, einhergehend mit deutlichen Lösungs- und Kristallisationserscheinungen
(v. a. Anorthit, CaAl2Si2O8). Die basische Asche (BA) drang in alle Werkstoffe nur bis
in eine geringe Tiefe ein, führte aber im Infiltrationsbereich zu einer starken Korrosion
durch die Kristallisation von Gehlenit (Ca2Al2SiO7), gefolgt von Hibonit (CaAl12O19).
Die Auswertung der Schädigung verdeutlichte, dass die Korrosion der korund- und
spinellbasiertern Keramiken, neben ihrem Mikrogefüge, v. a. durch die chemische Zu-
sammensetzung der Aschen/Schlacken bestimmt wird. Durch die Betrachtung der
Lösungs- und Kristallisationsvorgänge im isothermen Schnitt des SiO2-CaO-Al2O3-
(Na2O/K2O)-Phasendiagramms konnten die experimentellen Ergebnisse bestätigt und
die Korrosionsmechanismen beschrieben werden.
Durch das Lösen von Al2O3 aus der keramischen Matrix reichert sich die Schlacke so
lange an dieser Komponente an, bis die Schlackezusammensetzung das Stabilitätsfeld
von Korund (α-Al2O3) erreicht und die Korrosion zum Erliegen kommt.
Die tiefe Infiltration und starke Korrosion von IA konnte durch einen weiten zu durch-
querenden Bereich alleiniger Flüssigphase erklärt werden. Dabei konnte die Schlacke
sehr viel Al2O3 aus der keramischen Matrix lösen, bis sich erste kristalline Phasen bil-
deten. Im Gegensatz dazu führte bei BA das frühe Ausscheiden von Gehlenit zu einer
starken Viskositätserhöhung und zu einem raschen Verbrauch der flüssigen Schlacke,
was die weitere Infiltration in die Keramik verhinderte. Die Zusammensetzung von SA
bedingte ein sofortiges Ausscheiden von Anorthit und ein frühes Erreichen des Korund-
stabilitätsfeldes. Unterschiede im Korrosionsverhalten von SA zwischen den verschie-
denen Keramiken konnten auf die Verfügbarkeit von Al2O3 und das Vorhandensein
von sinterinduzierten Calciumaluminat- oder Glasphasen in der Matrix zurückgeführt
werden.
Die Aufklärung der Korrosionsmechanismen bei chromfreien, Al2O3-haltigen Werk-
stoffen zeigte, dass neben einer optimierten keramischen Mikrostruktur die Ascheche-
mie angepasst werden kann, um die Infiltration von Schlacke wirksam zu mindern. Im
technischen Prozess kann dies durch die Zugabe von „Flussmitteln“ (Kalkstein, CaCO3
bzw. Sand, SiO2) oder durch geschicktes Mischen von Brennstoffen erreicht werden.
Langzeitauslagerungen über 150 h und der Test eines Werkstoffs im SFGT-Flug-
stromvergaser bestätigten die Ergebnisse der Kurzzeittests.
Abstract
The corrosion of the refractory lining is the most crucial wear mechanism in slurry fed
gasifiers. Due to the low solubility of Cr2O3 in (alumino-)silicate melts, high chromia
bricks are state of the art, yet they are expensive, offer a non-satisfying service life of 3 to
24 months, and may need to be disposed of as toxic waste (chromium-VI compounds).
Possible alternative materials are alumina or spinel based refractories with optimized
composition, as used in various steel making processes. However, steel ladle slags, rich in
CaO and poor in SiO2, differ significantly from coal or biomass slags of the gasification
process. The corrosion mechanisms of coal or biomass slag attacks onto alumina and
spinel based refractories are not investigated in detail yet.
In the present work, the corrosion mechanisms of an acidic, an intermediate, and a
basic slag against such Al2O3-containing materials have been studied. Ash analyses and
short-term corrosion tests in reducing atmosphere were used as a basis for the descrip-
tion of the corrosion. Wear areas were investigated by means of X-ray diffraction and
electron microscopy methods. In combination with thermochemical investigations using
(quasi-)ternary phase diagrams it was possible to characterize the corrosion processes.
The three ashes revealed a different corrosion behavior, with only few mineral phases
being formed. Depending on the tested ceramic, the acidic ash (SA) led to a strong
or light damage, respectively. In contrast, the intermediate ash (IA) exhibited a deep
infiltration and intense corrosion in terms of dissolution and crystallization (mainly
anorthite, CaAl2Si2O8) throughout all tested specimens. The basic ash (BA) infiltra-
ted all samples only to a shallow depth. Nevertheless, a strong corrosion due to the
massive crystallization of gehlenite (Ca2Al2SiO7), followed by hibonite (CaAl12O19),
was observed.
The evaluation of the occurring wear pointed up that the corrosion of alumina and
spinel based refractories mainly depends on their micro structure and especially on
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the composition of the ash/slag. Considering the dissolution and crystallization pro-
cesses in the isothermal section of the SiO2-CaO-Al2O3-(Na2O/K2O) phase diagram,
the experimental findings could be confirmed and the corrosion mechanisms described.
By dissolution of Al2O3 from the ceramic matrix the slag is enriched in this com-
ponent until its composition reaches the stability field of corundum (α-Al2O3), which
causes corrosion to stop.
The deep infiltration and strong corrosion of IA could be explained by a wide range
of pure liquid phase which needed to be traversed on its corrosion path in the ternary
phase diagram. This enabled IA to dissolve a lot of Al2O3 before the first crystalline
phases were formed. For BA, in contrast, the rapid crystallization of gehlenite increased
the slag viscosity and led to a consumption of the remaining melt, which in turn stopped
further infiltration. The composition of SA is located in the stability field of anorthite
plus liquid, forcing the direct precipitation of this mineral. This, and the proximity to
the corundum stability field, led to shallow infiltration in some cases. For other tested
samples the infiltration and corrosion was stronger, showing that for SA the availability
of Al2O3 and the presence of calcium aluminates or glass phases in the ceramic matrix
played an essential role.
The elucidation of the corrosion mechanisms of chromia-free, Al2O3-containing re-
fractories showed that, besides an optimized micro structure, the adjustment of the
slag chemistry is a further option to minimize infiltration. In the technical processes
fluxes (lime stone, CaCO3 or quarz sand, SiO2) can be added or blends of different feed
stocks can be used.
Long-term exposure tests for 150 h and a field trial of one sample in the SFGT
entrained-flow gasifier confirmed the findings of the short-term corrosion tests.
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1 Einleitung und Zielstellung
Die Vergasung fester und ﬂüssiger Brennstoﬀe ﬁndet weite technische Anwendung, die
von rein energetischen Zielen bei IGCC-Kraftwerken (Integrated Gasiﬁcation Combi-
ned Cycle), über Polygeneration-Konzepte bis hin zur rein stoﬄichen Nutzung für die
Herstellung von synthetischen Kraftstoﬀen, Methanol oder Ammoniak reicht.
Den mineralischen Bestandteilen des Vergasungsstoﬀes kommt dabei eine große Be-
deutung zu, da diese in verschiedener Form zu Problemen im Vergaser führen können.
Vor allem bei Vergasungsverfahren mit ﬂüssigem Schlackeaustrag behindern hochvisko-
se oder teilaufgeschmolzene Schlacken das geregelte Abﬂießen. Hingegen führen zu hohe
Temperaturen zu einer sehr niedrigen Schlackeviskosität, die die Korrosion des Feuer-
festmaterials fördert. Die schlackeinduzierte Korrosion tritt in ausgemauerten Verga-
sungsreaktoren auf und führt zur Schädigung und Verkürzung der Standzeit des Mau-
erwerks. Nach Guo (1994) führt eine Erhöhung der Vergasungstemperatur um 100 K zu
einer Vervierfachung der Abtragsrate von chromoxidbasierter Ausmauerung bei Kon-
takt mit Steinkohleschlacke.
Aufgrund der großen Bedeutung der Vergaserausmauerung für die Verfügbarkeit der
gesamten Anlage wurden ab den 1970er Jahren Bemühungen unternommen, um kor-
rosionsbeständigere Werkstoﬀe zu entwickeln. Derzeit stellen hoch chromhaltige Ke-
ramiken den Stand der Technik dar, da diese nur sehr geringe Wechselwirkungen mit
alumo-silikatischer Kohleschlacke aufweisen (Kwong et al., 2006). Gleichzeitig wird ein
zonarer Aufbau der Vergaserwand (radial und axial) angewendet, wobei die korrosi-
onsbeständigsten Werkstoﬀe (mit den höchsten Chromgehalten) in den am stärksten
beanspruchten Bereichen eingesetzt werden. Trotzdem werden Standzeiten von lediglich
3 bis 24 Monaten erreicht (Matyas et al., 2008), was nicht zufriedenstellend ist.
Der Hauptversagensgrund von Chromsteinen ist das sog. spalling, welches das Ab-
platzen von Werkstoﬀschichten parallel zur heißen Oberﬂäche beschreibt und damit
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zum unregelmäßigen und starken Abtrag des Materials führt. Weiterhin nachteilig sind
die hohen Werkstoﬀkosten, welche durch die hohen Rohstoﬀ- und Herstellungskosten
(Sinterung bei ca. 1750 °C) hervorgerufen werden. Die unsichere Verfügbarkeit der
Rohstoﬀe (Abbau in Krisengebieten) und die teure Entsorgung verbrauchter Steine
(teilweise Bildung von giftigen Chrom-VI-Verbindungen) begründen die Notwendigkeit
für die Entwicklung alternativer Werkstoﬀe.
Die geforderten Eigenschaften ergeben sich dabei aus den Vor- und Nachteilen der
bisher verwendeten chromreichen Materialien. Folgende Aspekte müssen erfüllt werden:
• gleiche oder bessere Haltbarkeit als die bisher verwendeten Chromsteine
• niedrige Werkstoﬀkosten (Rohstoﬀe und Herstellung)
• verfügbare/einfache Herstellungstechnologie
• umweltfreundliche (= günstige) Entsorgung
Die Eisen- und Stahlherstellung verbraucht weltweit die größten Mengen an Feuer-
festmaterial. Mit einem relativen Verbrauch von ca. 10–20 kg pro Tonne Stahl stel-
len feuerfeste Erzeugnisse einen erheblichen Anteil der Stahlkosten dar (Routschka,
2001). Deshalb wurden in diesem Bereich massive Anstrengungen unternommen, kor-
rosionsbeständigere Werkstoﬀe zu entwickeln. Vor allem Al2O3-basierte, spinellhaltige
Keramiken erweisen sich im Bereich von Gieß- und Konverterpfannen als die stabilsten
Materialien. Es ist demnach naheliegend, Alternativen für den Einsatz in Vergasungs-
anlagen in diesen Werkstoﬀsystemen zu suchen (Gehre, 2013).
Kohleschlacken unterscheiden sich jedoch grundlegend von denen, wie sie bei der
Stahlherstellung anfallen. Aluminiumhaltige, silikatische Schmelzen reagieren in einem
stärkeren und anderem Maße mit Spinell-Alumina-Keramiken als CaO-reiche Stahl-
schlacken. Bestehende Werkstoﬀe können deshalb nicht direkt übernommen werden,
sondern müssen an die vorherrschenden Bedingungen und verwendeten Einsatzstoﬀe
angepasst werden. Der Minimierung von Korrosion und Inﬁltration kommt dabei, ne-
ben optimierten physikalischen und mechanischen Eigenschaften, die größte Bedeutung
zu.
Vor diesem Hintergrund wurden in enger Zusammenarbeit zwischen dem Institut
für Energieverfahrenstechnik und Chemieingenieurwesen (IEC) und dem Institut für
Keramik, Glas- und Baustoﬀtechnik (IKGB) der TU Bergakademie Freiberg durch
die Arbeitsgruppe um C. G. Aneziris korrosionsstabile, chromfreie Werkstoﬀe für
3den möglichen Einsatz in Vergasungsreaktoren entwickelt. Diese Entwicklungen sind in
Form von Patenten (Aneziris et al., 2011, Aneziris et al., 2012; Gehre & Aneziris, 2013),
zahlreichen Veröﬀentlichungen und in der Dissertation von Gehre (2013) dargelegt.
In den Untersuchungen zeigte sich, dass die neu entwickelten Werkstoﬀe nicht frei
von Korrosion sind. Eine tief reichende Aufklärung der Korrosionsmechanismen ist bis
dahin jedoch nicht erfolgt. Für die weitere Verbesserung der Werkstoﬀe bzw. für deren
optimalen Einsatz im Vergaser ist das Verständnis der Korrosion essentiell.
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ergibt sich demnach, anhand von detaillierten Un-
tersuchungen die wirkenden Korrosionsmechanismen aufzudecken. Die Vorgehensweise
ist dabei wie folgt:
• Durchführung von Korrosionstests an den von Gehre (2013) neu entwickelten,
chromfreien Werkstoﬀen mit verschiedenen Aschen/Schlacken in einem möglichst
einfachen und schnell durchzuführenden Versuch
• detaillierte Charakterisierung der Schädigung mittels licht- und elektronenmi-
krospischer Methoden
• Identiﬁzierung der Mineralneubildungen als Grundlage für das Verständnis der
ablaufenden Reaktionen zwischen Schlacke und Keramik
• Abbildung der Hauptkorrosionsmechanismen in (quasi-)ternären Phasendiagram-
men für eine mögliche Vorhersage anderer, nicht experimentell untersuchter
Asche-Werkstoﬀ-Systeme
Die für die Untersuchungen verwendeten Aschen/Schlacken (sauer, intermediär, ba-
sisch) decken einen breiten Zusammensetzungsbereich ab und können somit exempla-
risch für verschiedene Brennstoﬀaschen herangezogen werden. Die Korrosionstests wer-
den bei für die Flugstromvergasung typischen 1450 °C unter reduzierenden Bedingun-
gen durchgeführt. Der typischerweise im Vergaser vorherrschende hohe Druck wird bei
den Untersuchungen nicht berücksichtigt.
Aus den so erzielten Ergebnissen soll ein verallgemeinerungsfähiger Korrosionsmecha-
nismus für chromfreie, Al2O3-haltige Werkstoﬀe abgeleitet werden. Auf dessen Grund-
lage sollen sich einerseits Empfehlungen für optimierte Werkstoﬀzusammensetzungen




Nachfolgend wird eine Übersicht zu den verschiedenen Wandtypen (2.1) von Vergasern
(mit und ohne Ausmauerung) gegeben. Es folgt ein Überblick zum Werkstoﬀverschleiß
und zu verschiedenen Korrosionstests (2.2) sowie deren Auswertung. Mit Hinblick auf
Ausmauerungswerkstoﬀe werden die Entwicklungen im Bereich der chromhaltigen (2.3)
Materialien (derzeitig bei Vergasern eingesetzt) und der chromfreien (2.4) Keramiken
(derzeitig v. a. in der Stahlerzeugung eingesetzt) aufgezeigt. Dieser Teil nennt auch die
aktuellen Forschungsansätze zur Entwicklung chromfreier Werkstoﬀe für den Einsatz
in Vergasern.
2.1 Ausmauerung in Vergasern
Einen Überblick zu den verschiedenen Arten des Asche-/Schlackeaustrags und der In-
nenwandauskleindung der verschiedener Vergasungsverfahren gibt Tab. 2.1. Hieraus
ist zu erkennen, dass alle Flugstromvergasungsverfahren aufgrund der vorherrschenden
hohen Temperaturen mit einem Schlackeaustrag in ﬂüssiger Form arbeiten. Im Bereich
der Festbettvergasung stellt das British Gas Lurgi-Verfahren (BGL) das einzige mit
Schlackeabzug dar.
Wirbelschichtverfahren arbeiten mit einem trockenen Ascheabzug, was geringere An-
forderungen an die Vergaserausmauerung stellt (keine Korrosion durch ﬂüssige Schla-
cke). Das Auf- oder Anschmelzen der Asche ist zu vermeiden, da dies zu einer star-
ken Agglomeration und damit zum Zusammenbruch des Wirbelbettes führen würde.
Beim INCI -Verfahren (Internal Circulating Fluidized Bed) ist hingegen ein Erweichen
der Asche und ein daraus resultierendes Agglomerieren der Partikel gewünscht (Meyer
et al., 2008; Schimpke et al., 2015). Mit einem korrosiven Angriﬀ durch ﬂüssige Schlacke















































































































































































































































































































2.1 Ausmauerung in Vergasern 7
Heutige Vergasungsverfahren für feste Vergasungsstoﬀe arbeiten überwiegend unter
erhöhten Drücken (typisch 26–60 bar). Dies bringt Vorteile in Bezug auf geringere Kos-
ten durch größere Leistungseinheiten, bei der nachgeschalteten Gasreinigung und durch
Verdichtung der Einsatzstoﬀe im Vergleich zum Verdichten des Synthesegases mit sich
(Gräbner, 2015). Im Gegenzug bedarf ein druckaufgeladener Vergaser eines größeren
technischen Knowhows. Speziell das Ein- und Austragssystem sowie der Druckmantel
müssen entsprechend ausgelegt werden.
Um den Stahldruckmantel vor Korrosion durch ﬂüssige Schlacke und vor zu hohen
Temperaturen zu schützen, wurden verschiedene Konzepte entwickelt. Diese lassen sich









































Abb. 2.1: Schematische Darstellung verschiedener Vergaserwandtypen, nach Gräbner (2015)
Ausmauerung ohne Wasserkühlung
Wie aus Tab. 2.1 zu erkennen ist, wird bei ﬂüssigem Schlackeabzug eine Ausmauerung
ohne Wasserkühlung nur bei slurry-Eintrag (z. B. Texaco, E-Gas) oder seltener bei der
Vergasung aschearmer, ﬂüssiger Einsatzstoﬀe (Siemens, Vřesová/CZ) verwendet. Au-
ßerdem ﬁndet sich dieser Wandtyp vorzugsweise in Vergasern mit trockenem Ascheaus-
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trag (Wirbelschichtverfahren, wie HTW oder U-Gas). Bei der Flugstromvergasung
mit slurry-Eintrag muss zusätzlich Energie aufgewendet werden, um das eingebrach-
te Wasser zu verdampfen. Wärmeverluste über eine wassergekühlte Wand würden den
Wirkungsgrad eines solchen Vergasers weiter senken. Hingegen weisen Ausmauerun-
gen ohne Wasserkühlung im Vergleich den geringsten Wärmeverlust auf. Vorteilhaft
ist außerdem, dass auf einen Zündbrenner verzichtet werden kann, da die keramische
Ausmauerung genügend Wärme speichert und somit eine ständige Zündquelle darstellt.
Nachteilig stellt sich jedoch die Korrosion durch ﬂüssige Schlacke dar, die einen häuﬁgen
Austausch der Ausmauerung und somit Stillstandszeiten bedingt. (Gräbner, 2015)
Abb. 2.1 a) zeigt, dass die Ausmauerung eines Vergasungsreaktors schichtweise aufge-
baut ist. Nach einer Isolationsschicht folgt nach innen eine Feuerfestschicht mit geringer
Korrosionsbeständigkeit, die im Falle eines Versagens des Arbeitsfutters (Verschleiß-
schicht) den Druckmantel kurzzeitig schützen soll (Bennett et al., 2006a). Die größte
Beanspruchung erfährt die Verschleißschicht. Sie ist dem direkten Schlackeangriﬀ aus-
gesetzt und muss entsprechend korrosionsbeständig sein. Derzeitig werden hierfür hoch
chromhaltige Werkstoﬀe eingesetzt, da diese die geringsten Wechselwirkungen mit Koh-
leschlacke aufweisen. Trotzdem bieten auch diese Ausmauerungswerkstoﬀe nur Stand-
zeiten von 3–24 Monaten (Bennett et al., 2004; Bennett et al., 2006b; Matyas et al.,
2008). Untersuchungen in den 1970er und 80er Jahren haben gezeigt, dass ein Min-
destgehalt von 75 Ma.-% an Cr2O3 nötig ist, um den harschen Vergasungsbedingungen
standzuhalten (Kwong et al., 2007, vgl. Abschnitt 2.3).
Analog zum vorgestellten radialen zonaren Aufbau erfolgt ein axiales zoning, wobei
in Bereichen höchster korrosiver Beanspruchung Werkstoﬀe mit den höchsten Chrom-
gehalten eingesetzt werden. Im oberen Bereich des Kopfbrenners ist der Schlackeangriﬀ
vergleichsweise gering. Dafür ist das Mauerwerk größeren Temperaturwechseln ausge-
setzt. Entsprechend werden hier Cr2O3-haltige Steine mit 40–60 Ma.-% Cr2O3 verbaut
(Bennett & Kwong, 2011). Im darunter folgenden Mitteilteil erfährt die Seitenwand
durch den Kontakt mit ﬂüssiger Schlacke einen korrosiven Angriﬀ. Werkstoﬀe mit 75–
95 Ma.-% Cr2O3 halten diesem am besten stand. Im untersten Bereich des Schlackeaus-
lasses ist die Beanspruchung durch Schlackeinﬁltration und -korrosion sowie zusätzliche
Abrasion am größten. Hier ﬁnden die gleichen Werkstoﬀe wie in den Seitenwänden mit
den höchsten Chromgehalten Anwendung. (Guo, 1994)
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Ausmauerung mit Wassermantel
Ein solcher schichtweiser Aufbau ﬁndet sich auch bei Ausmauerungen mit Wasserman-
tel (siehe Abb. 2.1 b). Einsatz ﬁndet dieser Wandtyp bei der Festbettvergasung mit
trockenem Ascheaustrag (Lurgi) oder ﬂüssigem Schlackeabzug (BGL). Wie auch bei
der ungekühlten Ausmauerung ist die innerste Schicht der größten Beanspruchung aus-
gesetzt. Neben dem Angriﬀ durch ﬂüssige Schlacke im unteren Bereich (BGL-Vergaser),
wo wiederum Cr2O3-haltige Steine eingesetzt werden, herrscht im mittleren und obe-
ren Bereich ein Verschleiß durch Abrasion (durch Koks- und Kohlestücke) und hohe
Temperaturen vor (v. a. Temperaturwechsel beim Bestücken sowie An- und Abfahren).
Entsprechend der jeweiligen Beanspruchung werden verschiedene Werkstoﬀe in den
unterschiedlichen Zonen eingesetzt. In Abb. 2.2 ist der schematische Wandaufbau des
BGL-Vergasers des Instituts für Energieverfahrenstechnik und Chemieingenieurwesen
(IEC) der TU Bergakademie Freiberg gezeigt. Die schrägen Flächen des Schlackeaus-
lasses bestehen aus SiC-Steinen, die von Schlacke kaum benetzt werden. Im darüber
liegenden Bereich, in dem ﬂüssige Schlacke auftritt, sind Aluminasteine mit 14 Ma.-%
Cr2O3 und 2,3 Ma.-% ZrO2 verbaut. Im mittleren Bereich, wo keine Korrosion durch
ﬂüssige Schlacke vorherrscht, werden Al2O3-reiche (92 Ma.-%) Steine eingesetzt. Im
Bereich des Kohleeintrags (Freiraum) ﬁndet sich SiC-Rammmasse. Schulze (2011)
Im Gegensatz zur Flugstromvergasung mit slurry-Eintrag können bei einer Aus-
mauerung mit Wassermantel Al2O3-Cr2O3-Werkstoﬀe mit deutlich niedrigerem Cr2O3-
Gehalt eingesetzt werden. Die Wasserkühlung auf der Rückseite der Feuerfeststeine
sorgt dafür, dass sich eine dünne Schicht erstarrter Schlacke auf der Innenseite ausbil-
det, die den Werkstoﬀ vor einem weiteren korrosiven Angriﬀ schützt (Gräbner, 2015).
Kühlschirm/Membranwand
Die Vergaserwand mit Kühlschirm/Membranwand funktioniert nach einem ähnlichen
Prinzip. Auf den äußeren Stahl-Druckmantel folgt nach innen die Membranwand,
welche aus verschweißten Rohrleitungen aufgebaut ist. Stahlstifte halten eine SiC-
Stampfmasse, auf der sich eine Schicht erstarrter/verglaster Schlacke ablagert, wel-
che wiederum einen Übergang zur ﬂüssigen, herabﬂießenden Schlacke bildet (siehe
Abb. 2.1 b, S. 7). Die sich ausbildende Schlackeschicht (ﬂüssig und fest) schützt die

















Abb. 2.2: Schematischer Wandaufbau des BGL-Vergasers am IEC, TU Bergakademie Frei-
berg; modiﬁziert nach Schulze (2011)
von Dampf in der Membranwand Wärme entzogen wird, kommt dieser Wandtyp nur bei
Flugstromvergasern mit trockenem, pulverförmigen Brennstoﬀeintrag zum
Einsatz (vgl. Tab. 2.1, S. 6). Der Wärmeverlust kann dabei bis zu 4 % des Heizwertes
der eingebrachten Kohle betragen. Diesem Nachteil gegenüber steht eine sehr lange
Standzeit von mindestens 25 Jahren und eine damit einhergehende hohe Verfügbarkeit
des Vergasers. Gräbner (2015)
2.2 Werkstoﬀverschleiß und Korrosionstests 11
2.2 Werkstoﬀverschleiß und Korrosionstests
2.2.1 Arten des Werkstoﬀverschleißes
Die langjährige und detaillierte Auswertung von verschlissenen Ausmauerungssteinen
aus Texaco-Vergasern (slurry-Eintrag, ausgemauert, luftgekühlt) durch die Gruppe um
J. P. Bennett, C. P. Dogan und K.-S. Kwong hat ergeben, dass es verschiedene
Ursachen für einen (verstärkten) Verschleiß der Werkstoﬀe gibt (z. B. Kwong et al.,
2007). Diese lassen sich prinzipiell in die drei Hauptgruppen
a) Material-bezogene Probleme,
b) Werkstoﬀ-bezogene Probleme und
c) Vergaser-basierte Probleme
einteilen (siehe Abb. 2.3). Bei letzteren (c) sind neben dem prinzipiellen Design und
der Qualität des Aufbaus/Zustellens v. a. die Fahrweise des Vergasers (Maximaltem-
peratur, häuﬁge Temperaturwechsel, Notabschaltungen) ausschlaggebend (Guo, 1994).
Der Auswahl der entsprechenden Werkstoﬀqualitäten (b) kommt ebenso ein große Be-
deutung zu.
Auch bei einer guten Werkstoﬀauswahl kommt es zur Zersetzung und zum Abtrag
von Material (a). Dieser Prozess lässt sich wiederum in chemische Korrosion und phy-
sikalischen Verschleiß unterteilen, wobei sich beide Prozesse gegenseitig beeinﬂussen
können.
Unter Korrosion wird die chemische Wechselwirkung der Keramik mit der Schlacke
verstanden. Dabei kommt es zum Lösen keramischer Bestandteile (hauptsächlich in der
Matrix) und zu Mineralneubildungen im geschädigten Bereich und/oder innerhalb der
Schlackeschicht. Dadurch verändert sich die Schlackechemie maßgeblich, was auch einen
Einﬂuss auf ihre Eigenschaften (z. B. Viskosität) im Grenzbereich zur Ausmauerung
hat.
Beim physikalischen Abtrag spielt die Inﬁltration eine maßgebliche Rolle. Sie be-
schreibt das Eindringen ﬂüssiger Schlacke in die Keramik über oﬀene Poren, Kanäle
und Risse sowie durch das Auﬂösen (Korrosion) selbst. Durch unterschiedliche Aus-
dehnungskoeﬃzienten der inﬁltrierten Schlacke oder Mineralneubildungen und des un-





















Abb. 2.3: Verschleißerscheinungen bei Vergasern mit ﬂüssigem Schlackeabzug, modiﬁziert
nach Kwong et al. (2007)
Bereiche führen (spalling). Der Vorgang unterliegt dabei einer periodischen Wieder-
holung. Folgende Sequenz ist nach Guo et al. (1997) und Dogan et al. (2002b) zu
beobachten:
• Inﬁltration von Schlacke in den Werkstoﬀ und Zerstörung/Veränderung seiner
Mikrostruktur
• Aufbau von Stress aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeﬃzi-
enten des inﬁltrierten und ungeschädigten Materials
• Rissbildung und -ausweitung parallel zur Oberﬂäche
• Abplatzen von Mauerwerksschichten (typischerweise 10–30 mm Dicke)
• Exposition von frischem Ausmauerungsmaterial
• Inﬁltration von Schlacke und Wiederholung der Sequenz
Die Inﬁltrationstiefe bestimmt dabei direkt die Dicke der abgeplatzten Mauerwerks-
schichten und somit die gesamte Abtragsrate.
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Bei Vergasern mit Cr2O3-basierter Ausmauerung ist spalling der Hauptschädigungs-
mechanismus. Das Auﬂösen der keramischen Matrix spielt nur eine untergeordnete
Rolle (Bennett et al., 2006a). Auch in Gießpfannen bei der Stahlherstellung, in denen
spinellhaltige, Al2O3-basierte Werkstoﬀe eingesetzt werden, kommt es zum spalling. Je-
doch führt hier überwiegend die chemische Korrosion zu einer starken Schädigung der
Ausmauerung (Schnabel et al., 2010). Die Korrosion dieser Werkstoﬀe ist v. a. durch
das Auﬂösen der keramischen Matrix, Ausscheidungen aus der Schlacke und Mineral-
neubildungen aufgrund von Reaktionen zwischen Schlacke und Keramik gekennzeichnet
(vgl. Abb. 2.3).
2.2.2 Korrosionstests
Die Entwicklung neuer Werkstoﬀe, aber auch das Verständnis von Korrosionsmecha-
nismen, erfordern Korrosionstests unter möglichst realistischen Bedingungen. Dabei ist
ein Kompromiss zwischen dem technischen, zeitlichen sowie ﬁnanziellen Aufwand und
einem aussagekräftigen Versuchsaufbau zu ﬁnden. Eine Übersicht zu den verschiedenen
Korrosionstests gibt Tab. 2.2.
Labormaßstab
Um deﬁnierte Bedingungen zu gewährleisten, sind Korrosionstests im Labormaßstab
notwendig. Tiegeltests zählen aufgrund der geringen Schlackebewegung (nur Konvek-
tion) zu den statischen Testmethoden. Dabei werden Tiegel, quadratisch oder zylin-
drisch, aus dem zu testenden Werkstoﬀ gefertigt, mit Schlacke oder Asche befüllt und
bei deﬁnierten Bedingungen (Temperatur, Zeit, Atmosphäre) meist über wenige Stun-
den in einem Ofen ausgelagert. Aufgrund des vergleichsweise einfachen Versuchsaufbaus
ist diese Methode die am häuﬁgsten in der Literatur zu ﬁndende (vgl. Tab. 2.2). Sie
eignet sich, um umfangreiche Serien mit verschiedenen Werkstoﬀentwicklungen (Scree-
ning) durchzuführen. Bennett et al. (2006b) berichten von über 250 Tiegeltests an
chromfreien oder niedrig chromhaltigen Werkstoﬀen mit einer Vergaserschlacke. Auch
Gehre (2013) verwendete den Tiegeltest in seinen Untersuchungen, um die neu entwi-
ckelten Keramiken einem korrosiven Angriﬀ auszusetzen.
Zu den statischen Korrosionstests zählt auch die Methode des ruhenden Trop-
fens (sessile drop). Dabei wird ein Aschepressling auf dem zu untersuchenden Mate-
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Tab. 2.2: Vergleich verschiedener Korrosionstests
Typ Art typische Bedingungen Quellen
statisch
Tiegeltest 1300–1600* °C, CO, Luft*, 2–5 h (1–11)
ruhender Tropfen 1550–1600* °C, Luft*, Minuten (12–13)
dynamisch
rotary slag test/rotary kiln 1650–1700* °C, Luft*, 5–13 h* (14–16)
Fingertest 1300–1670* °C, Ar, CO/CO2, 1–8 h (17–19)
Feldtest
Ausmauerung/ 1400–1500 °C, CO, H2, CO2, H2OD, (20–22)
Teststeine Tage–Monate, Temperaturwechsel
* Bedingungen für Werkstoﬀe bei der Stahlerzeugung
(1–11) Bennett et al. (2006b); Gungor et al. (2012); Gehre & Aneziris (2012); Gehre (2013);
Sako et al. (2013); Yan et al. (2014); Fu et al. (2015a)/(2015b); Gehre et al. (2015b);
Park et al. (2015); Liu et al. (2016)
(12–13) Vázquez et al. (2009); Kumar et al. (2016)
(14–16) Dogan et al. (2002a); Kwong et al. (2007); Poirier et al. (2013)
(17–19) Guo et al. (2006); Gehre & Aneziris (2012); Weigand et al. (2013)
(20–22) Bennett et al. (2006a); Kwong et al. (2007); Bennett & Kwong (2011)
rial platziert und unter deﬁnierten Bedingungen aufgeheizt sowie gegebenenfalls bei
der Zieltemperatur ausgelagert. Dieser Versuch leitet sich aus der Bestimmung des
Ascheschmelzverhaltens (ASV) oder der Bestimmung der Oberﬂächenspannung ab. Die
verwendeten Öfen bieten meist eine gute Atmosphärenkontrolle, die das gezielte Ein-
stellen von Sauerstoﬀpartialdrücken ermöglicht. Außer der geschädigten Probe können
noch Informationen zum Schmelz- und Benetzungsverhalten des untersuchten Schlacke-
Keramik-Paars gewonnen werden. Diese Methode ﬁndet sich nur selten in der Literatur
(z. B. Vázquez et al., 2009, Kumar et al., 2016), obgleich sie, wie der Tiegeltest, für
Screening-Untersuchungen geeignet ist.
Als realitätsnah hat sich der rotary slag test nach ASTM C874-11a erwiesen
(Kwong et al., 2007), bei dem die zu testenden Werkstoﬀe eine horizontal liegende
Trommel auskleiden. Diese wird mittels eines Gasbrenners befeuert und stetig mit fri-
scher Schlacke befüllt, um Sättigungseﬀekten entgegenzuwirken. Die Rotation und das
zyklische An- und Abschalten bedingen einerseits einen ständigen Schlackeﬂuss über
die heiße Oberﬂäche und andererseits Temperaturwechsel, die das spalling induzieren
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sollen. Poirier et al. (2013) berichten von einem Korrosionstest in einem gasbefeuerten
rotary kiln, welcher mit 4 kg Schlacke befüllt wurde. Der genaue Versuchsaufbau
wird nicht beschrieben, jedoch wurden keine Thermoschocks verursacht und keine fri-
sche Schlacke nachgefüllt.
Ein weiterer dynamischer Test, d. h. mit ausgeprägter Schlackebewegung, ist der
Fingertest, bei dem ein deﬁnierter Prüfkörper (Stab mit quadratischem oder rundem
Querschnitt) in einem konstant temperierten Schlackebad meist für mehrere Stunden
rotiert. Laut Gehre & Aneziris (2012) ist der Fingertest mit dem rotary slag test ver-
gleichbar, führt aber zu einer höheren Abtragsrate.
Feldtest
Die größte Beanspruchung erfährt ein neu entwickelter Werkstoﬀ im Feldtest, bei dem
entweder ganze Segmente oder einzelne Teststeine in die Ausmauerung eines Vergasers
eingebracht werden und einen längeren Zeitraum (Tage bis Monate) den Betriebsbe-
dingungen ausgesetzt sind. Dieser Test stellt die letzte Entwicklungsstufe dar und dient
dem Vergleich zu konventionellen Steinen. Nach dem Ausbau der Teststeine erfolgt die
post mortem Analyse der Schädigung, die in erster Linie die Ermittlung der Reststärke
umfasst, aber auch eine optische Bewertung einschließt (Bennett et al., 2006a). Viele
unbekannte Größen (genaue Temperatur, Gaszusammensetzung, variierende Schlacke-
zusammensetzung etc.) verhindern oft eine mechanistische Auswertung.
2.2.3 Auswertung von Korrosionstests
Die Auswertung, Bewertung und Interpretation der Korrosionstests kann auf verschie-
dene Art und Weise erfolgen.
Nach Feldtests wird hauptsächlich die verbleibende Materialstärke gemessen und
daraus die Abtragsrate ermittelt. Querschnitte der Probekörper liefern sowohl bei
Teststeinen als auch bei Tiegeltests und der Methode des ruhenden Tropfens Informa-
tionen zur Eindringtiefe von Schlacke. Mittels digitaler Bildauswertung kann zudem
ein Inﬁltrations- und Korrosionsindex berechnet werden, indem der jeweilige Bereich
(inﬁltriert/korrodiert) mit der originalen Querschnittsﬂäche des Tiegels ins Verhältnis
gesetzt wird (Sako et al., 2012a).
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Über diese einfache makroskopisch/mikroskopische Bewertung hinaus wird sehr oft
die Rasterelektronenmikroskopie (REM) mit gekoppelter Röntgenspektroskopie
(EDS) eingesetzt, um die Korrosion detaillierter zu charakterisieren. Sie gibt bis in
den Submikrometerbereich Aufschluss über das originale und geschädigte Gefüge, über
die Verteilung von Korrosionsprodukten (Phasenneubildungen) und über Änderungen
in der Schlackechemie. Auch wird die REM/EDS-Analyse oft genutzt, um die entstan-
denen Korrosionsprodukte anhand ihrer Stöchiometrie zu identiﬁzieren – jedoch meist
ohne einen Nachweis mittels Röntgen- oder Elektronenbeugung (RDA oder EBSD).
Es existieren viele Arbeiten, die die Korrosion von Werkstoﬀen durch ﬂüssige Schla-
cke (v. a. im Bereich der Stahlerzeugung) mithilfe von thermochemischen Gleich-
gewichtsberechnungen nachstellen und somit die Korrosionsmechanismen aufdecken
wollen. Dafür eignen sich stufenweise Modelle, bei denen in jedem Rechenschritt das
Verhältnis von Keramik zu Schlacke erhöht wird und gleichzeitig die Schlackechemie
angepasst wird (Poirier et al., 2013, Reinmöller et al., 2016).
Da sich in vielen Korrosionsuntersuchungen gezeigt hat, dass zuerst die keramische
Matrix von der Schlacke aufgelöst wird, haben Luz et al. (2011) und später Tomba Mar-
tinez et al. (2015b) diesen Ansatz weiterentwickelt. Die Autoren berechnen in einer
ersten Phase die Mineralneubildungen bei der Interaktion von Schlacke und Matrix,
bis sich nach einigen Rechenschritten (Erhöhung des Matrixanteils) ein stabiles Pha-
senensemble gebildet hat. In der darauﬀolgenden Berechnungsphase wird die an Ma-
trixkomponenten gesättigte Schlacke mit dem keramischen Grobkorn in Verbindung
gebracht. Diese Methode konnte gut die Abfolge von verschiedenen Calciumaluminat-
(CA)-Schichten und das Ausscheiden von sekundärem Spinell bei der Korrosion von
Alumina-Spinell-Werkstoﬀen mit CaO-reicher Schlacke abbilden.
Das Lösen einer Keramikkomponente (meist Al2O3 oder MgO) und die daraus re-
sultierende veränderte Schlackechemie kann auch mittels (quasi-)ternärer Phasendia-
gramme dargestellt werden (Guo, 1994). Im isothermen Schnitt eines solchen Phasen-
diagramms kann die Schlackeentwicklung nachverfolgt und sich bildende Mineralphasen
vorhergesagt werden.
Vázquez et al. (2009) nutzen diesen Ansatz, um die Bildung verschiedener CA-
Phasen und anderer Korrosionsprodukte (v. a. Gehlenit) bei der Interaktion von CaO-
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reicher Schlacke mit Korund- und Hibonitkeramik mechanistisch zu erklären. Ihre ther-
mochemischen Betrachtungen decken sich dabei gut mit den experimentellen Funden.
Díaz et al. (2007) stellen das unterschiedliche Lösungsverhalten der keramischen
Matrix und der gesamten Al2O3-MgO-Keramik innerhalb des quaternärer Al2O3-MgO-
CaO-SiO2-Phasendiagramms dar. Die Autoren können somit die schichtweisen Abfol-
gen der verschiedenen Korrosionsprodukte (CA-Phasen, Anorthit, Gehlenit und Spi-
nell) abbilden und den für eine gute Korrosionsbeständigkeit nötigen Anteil an Spinell
berechnen.
Auch in der vorliegenden Arbeit werden isotherme Schnitte von (quasi-)ternären
Phasendiagrammen herangezogen, um die mittels REM/EDS und RDA detektierten
Phasenneubildungen und damit die Korrosionsmechanismen zu erklären.
2.3 Chromhaltige Steine
In den 1980er Jahren erfolgte die Entwicklung und kommerzielle Vermarktung chrom-
haltiger Werkstoﬀe für den Einsatz in Vergasern mit ﬂüssigem Schlackeabzug. Guo
(1994) liefert eine Zusammenfassung zu den damals verwendeten chrombasierten Werk-




Eine Übersicht zur chemischen Zusammensetzung, oﬀenen Porosität (OP) und der
Herstellerbezeichnung dieser Materialien ist in Tab. 2.3 gegeben. In der Arbeit von
Guo (1994) sind zudem die Abtragsraten von Ausmauerungs- oder Teststeinen in zu
diesem Zeitpunkt laufenden und abgeschlossenen Vergasungsprojekten aufgelistet. Ei-
ne Zusammenstellung dieser ﬁndet sich in Tab. A.1, Anhang A.1. Einen umfassenden
Überblick zur historischen Entwicklung von chromhaltigen Werkstoﬀen liefert die Ar-
beit von Gehre (2013).
Schon in früheren Untersuchungen hatte Boow (1969) herausgefunden, dass Cr2O3
eine gute chemische Beständigkeit gegenüber Kohleschlacken aufweist. In vielen folgen-
den Studien konnte gezeigt werden, dass die Ausbildung einer stabilen, z. T. komplexen
Spinellschicht aus (Fe,Mg)(Cr,Al)2O4 zwischen Keramik und Schlacke zu einer er-
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Tab. 2.3: Übersicht und Charakterisierung von chromhaltigen Werkstoﬀen für Vergaseraus-
mauerungen, zusammengestellt aus Guo (1994)
Werkstoﬀgruppe Herstellerbezeichnung Hauptbestandteile in Ma.-% OP in %
Cr2O3 Al2O3 MgO ZrO2 SiO2
MgCr2O4-basiert
„Picrochromit“
Radex-BCF812 79 20 15
Radex-BCF86C 80 19 13
Radex-BCF83C 80 19 < 14
ZrO2-haltiges
Cr2O3
Zirchrom 60 60–62 15–16 11–13 6–7 10
Zirchrom 80 80–81 9 5–6 13
Zirchrom 90 86 7 16
Cr2O3-Al2O3
Aurex 75 76 23,1 14
Aurex 90 89 11 114
Monofrax E 80 5 8 5
Monofrax Ey 82 14 2 k. A.
OP . . . oﬀene Porosität, k. A. . . . keine Angabe
höhten Korrosionsresistenz führt (z. B. Bakker & Crowley, 1975; Kennedy et al., 1978;
Kennedy & Poeppl, 1978; Kennedy, 1979; Bonar et al., 1980).
Darüber hinaus hat sich gezeigt, dass für eine gute Korrosionsbeständigkeit der
Cr2O3-Gehalt bei 75 Ma.-% oder höher liegen muss (z. B. Kwong et al., 2007).
Guo et al. (1997) verglichen die Korrosionsbeständigkeit von Zirchrom 60, Zirchrom 80
und Zirchrom 90 (Bezeichnungen vgl. Tab. 2.3) gegenüber einer sauren Kohleschlacke
und identiﬁzierten die wirkenden Mechanismen. Dabei zeigte sich, dass der Werkstoﬀ
mit dem höchsten Cr2O3- und gleichzeitig niedrigstem SiO2-Gehalt am korrosionsbe-
ständigsten war. Ein Teststein aus Zirchrom 80 wurde zusätzlich für 807 h in einem
Texaco-Vergaser eingesetzt. Es konnte festgestellt werden, dass das sog. spalling den
Hauptschädigungsmechanismus darstellt (Guo et al., 1997).
Fahrion (1990) bestätigt in seinem Abschlussbericht des Cool Water Coal Gasi-
ﬁcation Project (CWCGP) spalling als den Hauptkorrosionsmechanismus. Guo
et al. (1997) unterscheiden dabei zwischen thermomechanischem und thermochemi-
schem spalling: Ersteres ist auf eine schlechte Thermoschockbeständigkeit von Chrom-
steinen zurückzuführen, was in Kombination mit vielen Notabschaltungen des Vergasers
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zum Abplatzen von Ausmauerungsteilen führte. Thermochemisches spalling (später als
strukturelles spalling bschrieben) wird von den Autoren als noch verheerender einge-
stuft, da sich dieser Vorgang periodisch wiederholt. Bereits Guo et al. (1997) stellten
fest, dass das thermochemische spalling durch eine Minimierung der Schlackeinﬁltration
verringert werden kann.
Diesen Ansatz greifen die neuesten Entwicklungen von Cr2O3-basierten Werkstof-
fen auf. Die Arbeitsgruppe um J. P. Bennett, C. P. Dogan und K. S. Kwong
entwickelte phosphathaltige Cr2O3-Werkstoﬀe, die eine signiﬁkant verminderte In-
ﬁltration aufweisen (Dogan et al., 2002c; Bennett et al., 2006a; Kwong et al., 2007).
Das dem keramischen Versatz zugegebene Al- und/oder Cr-Phosphat (AlPO4/CrPO4)
führt einerseits zu einem dichter gesinterten Gefüge, was in einer geringeren Porosi-
tät resultiert. Andererseits reagieren die Phosphate mit dem CaO der Schlacke unter
der Bildung von Ca-Aluminaten und Ca-Phosphaten und hinterlassen eine SiO2-reiche,
hochviskose Schlacke, die nicht weiter inﬁltrieren kann (Kwong et al., 2006).
In Laboruntersuchungen (Tiegeltest und rotary slag test, vgl. Abschnitt 2.2) konnten
die neu entwickelten phosphathaltigen Chromsteine ihre bessere Beständigkeit gegen
spalling beweisen. Nach der Patentierung (Kwong et al., 2004) erfolgte in Zusammen-
arbeit mit Harbison-Walker Refractories Co. die Herstellung von Teststeinen und die
kommerzielle Vermarktung unter dem Namen „Aurex 95P“. In einer Testkampagne
zeigten diese Steine nach ca. 150 Tagen Einsatz mit Steinkohle-slurry, im Gegensatz
zu phosphatfreien Steinen, keine Anzeichen von spalling (Bennett et al., 2006a).
Matyas et al. (2008) konnten „Aurex 95P“ die größte Beständigkeit gegenüber drei ty-
pischen amerikanischen Kohleaschen (Wyoming PRB, Pittsburgh #8, Pocahontas #3)
im Vergleich zu zwei anderen kommerziellen Chromsteinen nachweisen. Sie bestätig-
ten den Wechselwirkungsmechanismus, wonach die Phosphatadditive mit der Schlacke
reagieren und deren Viskosität deutlich erhöhen. Eine detaillierte Beschreibung der
Mechanismen ﬁndet sich in Bennett et al. (2015). Hierin wird außerdem nach einem
Feldtest über 237 Tage eine um 50 % gesteigerte Standzeit gegenüber kommerziellen
phosphatfreien Chromsteinen prognostiziert.
Eine Minimierung der Schlackeinﬁltration in hoch chromhaltige Werkstoﬀe konnte
auch durch das Einbringen von Kohlenstoﬀ (2 Ma.-% Petrolpech) in das Gefüge erzielt
werden (Bennett et al., 2010). Die verminderte Benetzbarkeit von C-haltigen Kerami-
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ken (Al2O3) mit ﬂüssiger Schlacke wird auch in einigen Prozessen der Stahlherstellung
genutzt (z. B. Yang et al., 2014; Kumar et al., 2016).
2.4 Chromfreie Feuerfestwerkstoﬀe für die Vergasung
und Stahlerzeugung
Aufgrund der Nachteile von hoch chromhaltigen Werkstoﬀen (nicht zufriedenstellende
Standzeit, hohe Kosten, unsichere zukünftige Verfügbarkeit, schwierige/teure Entsor-
gung) wurde im letzten Jahrzehnt begonnen, chromfreie bzw. niedrig chromhaltige
Werkstoﬀe für die Vergasung mit ﬂüssigem Schlackeabzug zu entwickeln. Am Natio-
nal Energy Technology Laboratory (NETL) des United States Department of Energy
(USDOE) fand ein weitreichendes Screening von mehr als 250 keramischen Versätzen
statt. Die Auswahl der Oxidsysteme erfolgte dabei unter Berücksichtigung von ther-
modynamischen Aspekten, Phasendiagrammen, Laboruntersuchungen und Literatur-
studien (Bennett et al., 2006b). Da kaum ein anderes Oxid eine vergleichbar niedrige
Löslichkeit wie Cr2O3 in saurer Kohleschlacke besitzt, müsse v. a. die Mikrostruktur
der chromfreien Keramiken angepasst und optimiert werden, um Korrosion und Inﬁl-
tration zu minimieren; so die Autoren. Folgende Zusammensetzungsbereiche wurden
daher von Bennett et al., 2006b untersucht:
• Hauptbestandteil: Al2O3
• Nebenbestandteile: ZrO2, MgO, Cr2O3
• Additive: CaO, MgO, Seltenerdelemente, TiO2, SiO2, Cr2O3
Genaue Zusammensetzungen der entwickelten Werkstoﬀe und Ergebnisse der Korro-
sionstests wurden in Bennett et al. (2006b) aus patentrechtlichen und wirtschaftlichen
Gründen nicht genannt. Jedoch ergab die Patentrecherche keine Erﬁndungen des NETL
im Bereich der chromfreien Vergasungsausmauerung. Auch ﬁnden sich in der aktuellen
Literatur keine weiteren Arbeiten oder Ergebnisse zu diesen Untersuchungen. Dies deu-
tet darauf hin, dass entweder a) weiterführende Untersuchungen mittels rotary slag test
(vgl. Abschnitt 2.2) oder als Teststein in Vergaserausmauerungen fehlgeschlagen sind
oder b) die parallel entwickelten phosphathaltigen Chromsteine eine zufriedenstellende
Leistung aufwiesen.
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2.4.1 Korundbasierte Steine
Einsatz in Vergasungsanlagen
Korund- bzw. allgemein Al2O3-basierte Feuerfestwerkstoﬀe ﬁnden v. a. in Vergasungs-
anlagen mit trockenem Ascheaustrag Anwendung, da hier kein korrosiver Angriﬀ
durch ﬂüssige Schlacke stattﬁndet. Bei schlackenden Vergasern werden sie als Sicher-
heitsschicht (mit geringen Cr2O3-Anteilen) hinter dem Arbeitsfutter eingesetzt. Einem
geringen Schlackeangriﬀ sind hoch Al2O3-haltige Werkstoﬀe in Reaktoren für die Ver-
gasung von Raﬃnerierückständen (Schweröl oder Petrolkoks) ausgesetzt, da diese Ein-
satzstoﬀe nur sehr wenig Asche besitzen.
Guo (2004) vergleicht in seinem Übersichtsartikel zu Ausmauerungswerkstoﬀen für
Vergaser hoch chromhaltige, Al2O3-Cr2O3- sowie hoch reine Al2O3-Werkstoﬀe und
kommt zu dem Schluss, dass sich letztere nur bei der Ölvergasung einsetzen lassen.
Entgegen dieser Aussage erfolgte in den letzten Jahren die Entwicklung Al2O3-
basierter Werkstoﬀe für den Einsatz in schlackenden Kohlevergasern durch die
Arbeitsgruppe um C. G. Aneziris und P. Gehre des IKGB in enger Zusammenar-
beit mit dem IEC (beides TU Bergakademie Freiberg). Die daraus resultierenden neu-
en Materialien wurden national und international patentrechtlich geschützt (Aneziris
et al., 2011, Gehre & Aneziris, 2013). Prinzipiell wurde der Ansatz einer angepassten
Mikrostruktur für eine bessere Korrosionsbeständigkeit verfolgt. Dabei können zwei
Varianten unterschieden werden, die im Folgenden näher beschrieben werden:
Eine Variante stellte die Verwendung von Braunkohleasche als Binderphase dar,
um einerseits die chemische Triebkraft zwischen Schlacke und Keramik zu minimieren
und andererseits ein dichter gesintertes Gefüge zu erhalten (Gehre & Aneziris, 2012). Im
Vergleich zu einem Al2O3-Referenzstein aus Tabulartonerde, Reaktivtonerde und Ze-
ment zeigten die keramischen Versätze mit Aschezugabe (entspricht der intermediären
Asche in der vorliegenden Arbeit, vgl. Abschnitt 3.1.2) eine gesteigerte Biegefestigkeit,
jedoch Einbußen in ihren Hochtemperatureigenschaften. Vor allem unter reduzieren-
den Bedingungen (sowohl Brand als auch Korrosionstest) besaßen die Werkstoﬀe mit
Braunkohleasche als Binder bei 1300 °C eine deutlich bessere Korrosionsbeständigkeit
als der reine Al2O3-Stein. Ein Aschegehalt von 11 Ma.-% erwies sich dabei als optimal
in Bezug auf eine gesteigerte Korrosionsbeständigkeit bei einer leichten Minderung der
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mechanischen Hochtemperatureigenschaften. Bei 1450 °C versagte dieser Werkstoﬀ je-
doch unter oxidierenden Bedingungen, zeigte aber eine immer noch gute Beständigkeit
und CO-Atmosphäre (Gehre & Aneziris, 2012).
Für eine detaillierte Untersuchung der Schädigung und der wirkenden Korrosionsme-
chanismen wird diese Keramik unter der Bezeichnung „SST-11A-R13“ (Schlackestein
mit 11 Ma.-% Asche) in der vorliegenden Arbeit verwendet.
In einer weiteren Variante wurden durch Gehre et al. (2015b) TiO2- und ZrO2-
Zusätze eingesetzt, um die Thermoschockbeständigkeit von Al2O3 zu verbessern.
Gleichzeitig sollten diese Additive die Bildung einer schützenden Spinellschicht im
Kontakt zu einer sauren Braunkohleschlacke und einer basischen Vergaserschlacke
(entspricht der sauren und basischen Asche in der vorliegenden Arbeit, vgl. Ab-
schnitt 3.1.2) fördern. Die Zugabe von TiO2 und ZrO2 führte im Vergleich zu ei-
ner Al2O3-Referenzkeramik einerseits zu verminderten mechanischen und thermome-
chanischen Eigenschaften (außer 5 Ma.-% ZrO2), jedoch zu einer verbesserten Ther-
moschockbeständigkeit. Andererseits bewirkten beide Additive eine modiﬁzierte Mi-
krostruktur, aus der eine deutlich gesteigerte Korrosionsbeständigkeit bei 1450 °C un-
ter CO-Atmosphäre resultierte. Ohne diese Zusätze wurde die Referenz-Al2O3-Keramik
vollständig von der sauren Schlacke inﬁltriert und es bildete sich keine Spinellschicht
aus. Demnach wurde sowohl TiO2 als auch ZrO2 eine fördernde Wirkung zur Bildung
von Spinell am Schlacke-Keramik-Kontakt zugesprochen (Gehre et al., 2015b).
Die beiden Al2O3-basierten Werkstoﬀe mit 2,5 Ma.-% TiO2 und 5 Ma.-% ZrO2 plus
5 Ma.-% TiO2 werden in der vorliegenden Arbeit unter den Bezeichnungen „TTA-1650“
und „AZT-AB-1500“ wiederum für detailliertere Untersuchungen verwendet.
Neben den Arbeiten von Aneziris und Gehre konnte nur noch ein weiterer Artikel
gefunden werden, in dem Al2O3-basierte Werkstoﬀe für den Einsatz in schlackenden
Kohlevergasern untersucht wurden. Bie et al. (2016) nutzten SiC- und C-Zusätze, um
die Inﬁltration von Kohleschlacke (vgl. Abb. 2.4, S. 26) zu minimieren und konnten
damit eine bessere Beständigkeit als ein Cr2O3-basierter Werkstoﬀ erzielen.
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Einsatz in der Stahlherstellung
In der Stahlherstellung werden an verschiedenen Stellen im Prozess hoch Al2O3-haltige
Werkstoﬀe eingesetzt. Diese stehen dabei im Kontakt mit ﬂüssigem Eisen/Stahl und
ﬂüssiger Schlacke.
Kohlenstoﬀhaltige Al2O3-Materialien ﬁnden sich in einer Vielzahl von Anwendungen
und speziell beim Strangguss Verwendung. Sie zeichnen sich durch eine niedrige ther-
mische Ausdehnung, hohe thermische Festigkeit, hohe Maßhaltigkeit und durch eine
gute Schlackebeständigkeit aus (Kumar et al., 2016).
Neben Al2O3-C-Werkstoﬀen bilden Alumina-Spinell- oder Alumina-MgO-Keramiken
die zweite wichtige Werkstoﬀgruppe in der Stahlerzeugung.
2.4.2 Spinellhaltige Steine
Einsatz in der Stahlherstellung
Das Haupteinsatzgebiet spinellhaltiger Al2O3-Werkstoﬀe liegt in der Verwendung als
feuerfeste Auskleidung von Gießpfannen. Gekennzeichnet sind sie durch gute thermome-
chanische Eigenschaften, Thermoschockbeständigkeit und ihre Korrosionsbeständigkeit
gegenüber sauren, aber v. a. basischen Schlacken (Gehre et al., 2015a). In vielen Unter-
suchungen konnte ein optimaler Spinellgehalt (MgAl2O4) von 20–25 Ma.-% für eine
minimale Inﬁltration und gesteigerte Korrosionsbeständigkeit gegenüber CaO-reicher
Stahlgussschlacke ermittelt werden (z. B. Nagasoe et al., 1991).
Durch die Aufklärung der Korrosionsmechanismen konnten die Werkstoﬀe immer
weiter verbessert werden. In den meisten Untersuchungen zeigt sich die Bildung von
Calciumaluminat-(CA)-Phasen, entweder durch die Reaktion von CaO und Al2O3
während des Brandes oder von CaO der Schlacke mit dem Al2O3 der Keramik, als
einer der Hauptfaktoren sowohl für eine gesteigerte als auch für eine verschlechterte
Korrosionsbeständigkeit.
Die Verwendung von CA-Zement im keramischen Versatz führt bereits während des
Brandes zur Bildung von CA2 (Grossit) und v. a. CA6 (Hibonit) in der Matrix, welche
aufgrund von Volumenzunahme das Gefüge aufweiten und die Inﬁltration von Schla-
cke erleichtern (Sako et al., 2012a; Tomba Martinez et al., 2015a). Der Einsatz von
CA-Zement-freien Bindern (kolloidales Al2O3 oder Reaktivtonerde) hat eine deutli-
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che Verringerung der Korrosion von spinellhaltigen Werkstoﬀen gegenüber CaO-reicher
Schlacke zur Folge (Tomba Martinez et al., 2015a).
Im Gegensatz dazu führt die Bildung von CA-Phasen in Form von dichten Schich-
ten um das Grobkorn bzw. im Kontakt zur Schlacke ebenfalls zu einer verminderten
Korrosion (z. B. Zhang et al., 2012). Besonders um das Al2O3-Grobkorn wurde die
Ausbildung dichter, schützender CA-Schichten mit der Abfolge Al2O3 Ñ CA6 Ñ CA2
beobachtet (Braulio et al., 2011), welche auch mittels thermochemischer Berechnungen
bestätigt werden konnte (Poirier et al., 2013).
Neben dem Einﬂuss von CA-Phasen wurde auch der Einﬂuss des Spinelleintrags
auf die physikalischen Eigenschaften (Sako et al., 2010) und die Korrosionsbeständigkeit
untersucht (z. B. Sako et al., 2013; Tomba Martinez et al., 2015a). Dabei kann zwischen
a) vorgebranntem Spinell, welcher auf die gewünschte Korngröße gemahlen und dem
Versatz vor dem Sintern zugegeben wird, und
b) in situ gebildetem Spinell, der während des Brandes aus dem keramischen Al2O3
und zugegebenem MgO gebildet wird, unterschieden werden.
Im Allgemeinen wird Werkstoﬀen mit in-situ-Spinellbildung (Al2O3-MgO) eine erhöhte
Korrosionsbeständigkeit bestätigt (Schnabel et al., 2010).
Sako et al. (2012a) liefert eine gute Übersicht zu den verschiedenen vorgeschlagenen
Mechanismen und kommt zu dem Schluss, dass neben der Porengrößenverteilung und
anderer mikrostruktureller Aspekte (Braulio et al., 2011) v. a. die Verteilung von CA6
vor dem korrosiven Angriﬀ eine entscheidende Rolle spielt. Diese wird wiederum maß-
geblich durch die in-situ-Bildung von MgAl2O4 während des Sinterns bestimmt. Anders
als von Mori et al. (1990) vorgeschlagen, spielt der Einbau von FeOx und teilweise MnO
in die Spinellstruktur und die damit einhergehende Erhöhung der Schlackeviskosität nur
eine untergeordnete Rolle (Sako et al., 2012a).
Außerdem wurde der Einﬂuss von Mikrosilika (amorphes SiO2 im Submikro-
meterbereich) untersucht, welches für ein besseres Fließvermögen/Formbarkeit sorgt
und zum Teil Volumenänderungen während des Brandes (bedingt durch in-situ-
Spinellbildung) ausgleicht. Sako et al. (2012b) berichten für beide Typen spinellhal-
tiger, zementgebundener Keramiken einen negativen Eﬀekt von Mikrosilika auf die
Korrosionsbeständigkeit und nennen folgende drei Hauptgründe:
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• Bildung einer Schmelzphase während des Brandes in Verbindung mit Al2O3, CaO
und Na2O der Rohmaterialien. Beim Korrosionstest führt die Inkorporation die-
ser Glasphase in die Schlacke zur Erhöhung des inﬁltrierenden Flüssiganteils.
• Flüssigphasensintern bedingt die Bildung von nadeligen CA6-Kristallen in der
Matrix. Diese führen zu einer Aufweitung des Gefüges und damit zu einer ge-
steigerten oﬀenen Porosität und Porengröße. Die physikalische Inﬁltration von
Schlacke wird begünstigt.
• In Gegenwart von Mikrosilika erfolgt die primäre CA6-Bildung nur in der Matrix
und nicht um das Grobkorn (hauptsächlich bei Al2O3-MgAl2O4). Während des
Korrosionstests kann sich keine schützende CA6-CA2-Schicht aufbauen und das
Al2O3-Grobkorn wird leicht in der Schlacke gelöst.
Sako et al. (2012b) schlussfolgern, dass der Einsatz von Mikrosilika auf Bereiche
der Gießpfanne beschränkt werden sollte, in denen Schlackekorrosion nicht ausschlag-
gebend ist. Eine gut designte Mikrostruktur des Werkstoﬀes sei entscheidend für die
Korrosionsbeständigkeit gegenüber ﬂüssiger Schlacke.
Einsatz in Vergasungsanlagen
Obgleich es sehr viele Untersuchungen und Entwicklungen zu korrosionsbeständigen
Al2O3-MgAl2O4- oder Al2O3-MgO-Werkstoﬀen im Bereich der Stahlerzeugung gibt,
ﬁnden sich nur wenige Arbeiten für einen möglichen Einsatz in Vergasungsanlagen.
Wiederum hat die Gruppe um C. G. Aneziris und P. Gehre in Zusammenarbeit
mit dem IEC unter Berücksichtigung der oben ausgeführten Aspekte spinellhaltige
Werkstoﬀe für diesen Zweck weiter entwickelt und optimiert.
Der Hauptunterschied ergibt sich dabei aus dem prinzipiell verschiedenen Charakter
der auftretenden Schlacken: Schlacken aus der Stahlerzeugung sind in der Regel (sehr)
basisch mit hohen Gehalten an CaO, Al2O3 und z. T. FeOx und MnO bei eher niedrigem
SiO2-Gehalt (vgl. Abb. 2.4). Steinkohleaschen/-schlacken sind hingegen zumeist sauer
mit hohem SiO2- und Al2O3-Gehalt. Für Braunkohlen ergeben sich je nach Gewinnung
im Tagebau saure, intermediäre bis basische Zusammensetzungen.
Gehre et al. (2013) untersuchten in einem ersten Screening verschiedene MgAl2O4-
Al2O3-Keramiken hinsichtlich ihrer physikalischen und mechanischen Eigenschaften so-
































































Abb. 2.4: Zusammensetzungsbereiche von Schlacken aus der Stahlerzeugung im Vergleich
zu den drei Testaschen SA, IA und BA
Spinellgehalt (vorgebrannt) von typischen 20–25 Ma.-% auf ca. 60 Ma.-% angeho-
ben, da Spinell eine schlechtere Löslichkeit in (alumo-)silikatischer Schmelze besitzt
als Korund/Tabulartonerde (Sadatomi et al., 2011). Weiterhin wurde der Spinellgehalt
durch die Zugabe von spinellreichem CMA72-Binder erhöht und diese Kera-
miken mit klassischem CA-Zement und zementfrei gebundenen Mischungen verglichen.
Die Untersuchungen von Gehre et al. (2013) haben gezeigt, dass eine Erhöhung des Spi-
nellgehaltes und gleichzeitig das Einbringen von sehr feinkörnigem, homogen verteilten
Spinell in die Matrix sowohl die Korrosionsbeständigkeit als auch die mechanischen
Eigenschaften verbessert. Die Zugabe von 6 Ma.-% CMA72-Binder hat sich in Bezug
auf diese beiden Aspekte als optimaler Wert herausgestellt. Die spinellbasierte Keramik
mit CA-freiem Binder (nur Reaktivtonerde) und ca. 60 Ma.-% MgAl2O4 zeigte eben-
falls eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit, bei leichten Einbußen der mechanischen
Eigenschaften im Vergleich zur Referenzkeramik mit nur 24 Ma.-% MgAl2O4.
Die beiden optimierten Werkstoﬀe werden in der vorliegenden Arbeit unter den Be-
zeichnungen „AR78-CMA72-1450“ und „AR78-AB-1500“ für eine detaillierte Untersu-
chung der Korrosionsmechanismen verwendet.
3 Proben und Untersuchungsmethodik
In diesem Kapitel werden die untersuchten Keramiken und Testaschen (3.1) vorgestellt,
wobei deren Charakterisierung im Ergebnisteil (Abschnitt 4.1) erfolgt. Die angewen-
deten Analysemethoden (3.2) werden kurz erläutert und die entsprechenden Geräte
und Einsatzbedingungen genannt. Den Abschluss bildet die Beschreibung der Korro-
sionsuntersuchungen (3.3), welche sich in Kurzzeit- und Langzeitauslagerungen sowie
dem Test im SFGT-Flugstromvergaser und die Berechnung von Phasendiagrammen
gliedern.
3.1 Auswahl der Einsatzstoﬀe
3.1.1 Keramikproben
Die Auswahl der Keramikproben richtete sich nach der Dissertation von Gehre (2013).
Darin fand ein weitreichendes Screening verschiedener Mischungen im Bereich der
Al2O3- und MgAl2O4-basierten Werkstoﬀe statt. Das Ziel des Screenings war die Opti-
mierung dieser Werkstoﬀe hinsichtlich ihrer (thermo-)mechanischen Eigenschaften und
einer gesteigerten Korrosionsbeständigkeit für einen möglichen Einsatz in schlackenden
Vergasern (vgl. Literaturrecherche, Abschnitt 2.4.1 und 2.4.2).
In der vorliegenden Arbeit sollen die auftretende Korrosion detailliert beschrieben
und die Korrosionsmechanismen bei den neu entwickelten Werkstoﬀen aufgeklärt wer-
den. Daher wurden die von Gehre (2013) entwickelten, in ihrer jeweiligen Gruppe opti-
malen Keramiken ausgewählt. Ergänzt wurde die Auswahl durch einen hibonitbasierten
(CaAl12O19) Werkstoﬀ und einen hoch chromhaltigen Werkstoﬀ (Cr2O3-1, entspricht
„Zirchrom 60“ von Saint-Gobain), der als Referenzmaterial diente.
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Alle in dieser Arbeit untersuchten Werkstoﬀe (außer Cr2O3-1) wurden am IKGB als
Gießmassen hergestellt und von Gehre (2013) hinsichtlich ihrer physikalischen (z. B.
Schwindung, oﬀene Porosität, Biege- und Heißbiegefestigkeit, Temperaturwechselbe-
ständigkeit) und chemischen Eigenschaften (Phasenbestand nach dem Sintern) charak-
terisiert. Einen Überblick zu den verwendeten Keramiken gibt Tab. 3.1. Hierin ﬁnden
sich der jeweilige Hauptbestandteil, die optimierten Zusätze und die oﬀene Porosität
(OP) als ein wichtiger physikalischer Parameter für die Korrosionsbeständigkeit. Die
genauen Zusammensetzungen und weitere Materialeigenschaften sind im Anhang C.1,
Tab. C.2 und Tab. C.1 aufgelistet.
Tab. 3.1: Übersicht der verwendeten Keramikproben
Keramik Hauptbestandteil optimierter Zusatz OP in %
Al2O3-basiert
SST-11A-R13 Tabulartonerde 11 Ma.-% Braunkohleasche (IA) 17,2
TTA-1650 Tabulartonerde 2,5 Ma.-% TiO2 14,9
AZT-AB-1500 Tabulartonerde 5 Ma.-% ZrO2 + 5 Ma.-% TiO2 14,6
Bonite Hibonit 5 Ma.-% CA-Zement 24,4
MgAl2O4-basiert
AR78-AB-1500 Mg-Al-Spinell (vorgebrannt) CA-freier Zement (nur Al2O3) 18,1
AR78-CMA72-1450 Mg-Al-Spinell (vorgebrannt) 6 Ma.-% CMA72-Binder 15,5
Cr2O3-basiert
Cr2O3-1 Chromoxid 12 Ma.-% ZrO2 13,4
AB. . . Alphabond 300 der Fa. Almatis GmbH ÝÑ Al2O3-Binder (hydratisierbare Tonerde)
AR78. . . Al2O3-reicher (78 Ma.-%) Spinell der Fa. Almatis GmbH ÝÑ MgAl2O4-Grob- und Feinkorn
CA. . . Calciumaluminat ÝÑ v. a. Krotit (CaAl2O4) und Grossit (CaAl4O7)
CMA72. . . hoch reaktiver Spinellzement der Fa. Kerneos SA. ÝÑ Binder mit ca. 72 Ma.-% MgAl2O4 (Rest CA)
IA. . . Intermediäre Asche ÝÑ vgl. Testaschen (Abschnitt 3.1.2) und Aschecharakterisierung (Abschnitt 4.1)
OP. . . oﬀene Porosität
3.1.2 Testaschen/-schlacken
Um die Feuerfestwerkstoﬀe verschiedenen Korrosionsbedingungen auszusetzen, wurden
drei Aschen als korrosive Medien ausgewählt, die sich in ihrer chemischen Zusammen-
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setzung, und demnach in ihrem Korrosionspotential, grundlegend unterscheiden. Die
Benennung der Aschen erfolgte dabei nach ihrem chemischen Charakter auf Grundlage
des Base-Säure-Verhältnisses (B/S) nach Gl. 3.1 auf S. 30. Folgende Aschen/Schlacken
kamen zum Einsatz:
Saure Asche (SA): Mischung einer Elektroﬁlterasche aus der Braunkohlefeuerung
(hoher Natriumgehalt) und einer Elektroﬁlterasche aus der Steinkohlefeuerung
(generell saurer Charakter durch hohen Silicium- und Aluminiumgehalt)
Intermediäre Asche (IA): Mischung von zwei Elektroﬁlteraschen aus der Braun-
kohlefeuerung (neben hohem Silicium- auch hoher Calciumgehalt)
Basische Asche (BA): Laborveraschung (550 °C unter Luft) eines Kokses aus der
Holzvergasung (hoher Calcium- und Kaliumgehalt)
Die ausgewählten Aschen decken einen weiten Zusammensetzungsbereich ab (vgl.
Aschecharaktieriserung, Abschnitt 4.1, S. 39). SA und IA stellen dabei spezielle Mi-
schungen dar, um einerseits eine sehr saure Asche mit gleichzeitig hohem Alkaliengehalt
und andererseits eine Asche mit ausgewogenem (hohem) SiO2- und CaO-Gehalt mit
sehr wenig Al2O3 zu erhalten. Diese beiden Aschen wurden durch die RWE Power
AG zur Verfügung gestellt. Es handelt sich jeweils um Elektroﬁlteraschen, sodass beide
thermisch überprägt sind. BA stellt eine Biomasseasche (Holz, v. a. Fichte) dar und
wurde durch Laborveraschung eines Kokses bei 550 °C unter Luftatmosphäre herge-
stellt. Die thermische Vorbelastung dieser Asche fällt somit deutlich geringer aus als
bei SA und IA.
3.2 Charakterisierung der Einsatzstoﬀe und des
Korrosionsverhaltens
3.2.1 Röntgenﬂuoreszenzanalyse
Die Bestimmung der Element- bzw. Oxidzusammensetzung der Aschen erfolgte mittels
Röntgenﬂuoreszenzanalyse (RFA). Zum Einsatz kam ein Spektrometer Typ S8 Tiger
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der Firma Bruker AXS GmbH, welches wellenlängendispersiv arbeitet. Die Aschen wur-
den entgegen DIN 51729-10 (Probe als Schmelztablette) in Pulverform mit entspre-
chender Kalibrierung für pulvrige Aschen gemessen, da von BA keine Schmelztablette
hergestellt werden konnte. Die Darstellung und Diskussion der Ergebnisse ﬁndet sich
in Abschnitt 4.1.1.
Die mittels RFA bestimmte Element- bzw. Oxidzusammensetzung kann zur Be-
rechnung von Kennzahlen zur Verschmutzungs- oder Verschlackungsneigung von Bren-
nerkesseln herangezogen werden. Die gebräuchlichste Kennzahl stellt das Base-Säure-
Verhältnis (B/S) dar, da dieses, bis auf SO3, den Großteil der Aschekomponenten be-
rücksichtigt (Żelkowski, 2004). In der Literatur ﬁnden sich verschiedene Berechnungs-
formeln, wobei meist dem amphoteren Charakter des Eisens entweder als Fe2O3 (Netz-
werkbildner) oder als FeO (Netzwerkwandler) Rechnung getragen wird, indem es sich
im Nenner oder Zähler der Gleichung beﬁndet (Quon et al., 1985; Allibert, 1995 Vargas
et al., 2001; Folkedahl & Schobert, 2005). Die Berechnung des B/S erfolgte in der vor-
liegenden Arbeit nach Gleichung (3.1), wobei die Oxide in Mol-% einzusetzen sind
(Folkedahl & Schobert, 2005). Aufgrund der oxidierenden Bedingungen bei der Erzeu-
gung der drei Testaschen (Kraftwerksaschen und Laborveraschung unter Luft) wird
in Gl. (3.1) das mittels RFA bestimmte Eisen in seiner vollständig oxidierten Form
eingesetzt. Bei den Korrosionstests ist die Asche jedoch reduzierenden Bedingungen
ausgesetzt, weshalb das Eisen eher als Netzwerkwandler fungiert und sich deshalb im
Zähler der Gleichung wiederﬁndet.
Auf den Einﬂuss des B/S auf das Ascheschmelzverhalten wird in Abschnitt 4.1.2
detailliert eingegangen.
B{S “ Fe2O3 ` CaO ` MgO ` Na2O ` K2O
SiO2 ` Al2O3 ` TiO2 (3.1)
3.2.2 Ascheschmelzverhalten
Die Bestimmung des Ascheschmelzverhaltens (ASV) anhand von charakteristischen
Temperaturen, bei denen eine Formänderung des Aschepresslings detektiert werden
kann, erfolgte nach DIN 51730 unter Luftatmosphäre. Zusätzlich wurde das ASV der
drei Testaschen unter reduzierenden Bedingungen (65 Vol.-% CO + 35 Vol.-% CO2)
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ermittelt. Neben den in DIN 51730 deﬁnierten vier Kennbuchstaben (A: Erweichungs-
temperatur, B: Sphärischtemperatur, C: Halbkugeltemperatur, D: Fließtemperatur)
kann zusätzlich die erste erkennbare Deformation (zumeist erste Schrumpfung des Prüf-
körpers; hier Kennbuchstabe S) angegeben werden. Darüber hinaus wird in DIN 51730
noch der Erweichungsbereich (C–A) und der Schmelzbereich (D–C) deﬁniert.
Die Bestimmung des ASV wurde in einem Leitz-Erhitzungsmikroskop der Firma Hes-
se Instruments mit automatischer Bildanalyse durchgefüht. Der Aschepressling (Zylin-
der 3 mm Höhe x 3 mm Durchmesser) wurde dabei auf ein Al2O3-Plättchen platziert,
was zu einem guten Benetzen, aber evtl. zu Reaktionen zwischen Probe und Substrat
führen kann. Die Ergebnisse des ASV werden in Abschnitt 4.1.2 diskutiert.
3.2.3 Röntgendiﬀraktometrie
Mittels Röntgendiﬀraktometrie (RDA) wurden die Aschen hinsichtlich ihres Mineral-
phasenbestandes charakterisiert. Hierfür wurde ein Diﬀraktometer des Typs D8 Disco-
ver der Firma Bruker AXS GmbH und Co-Kα-Strahlung im Winkelbereich 10–80° 2θ
verwendet. Die qualitative Bestimmung der Mineralphasen erfolgte durch Abgleich der
gemessenen Diﬀraktogramme mit Daten aus der Powder-Diﬀraction-File-Datenbank
des International Centre for Diﬀraction Data. Mittels Rietveld-Methode wurden die
Anteile der einzelnen Phasen für die quantitativen Analyse berechnet. Für die RDA
wurden die Ascheproben pulverförmig mit einer Korngröße < 63 μm eingesetzt. Die
RDA-Ergebnisse der Ascheproben sind in Abschnitt 4.1.3 dargestellt.
Die RDA wurde auch zur mineralogischen Charakterisierung der Korrosionsprodukte
eingesetzt. Hierfür wurde der geschädigte Bereich mittels Diamantsäge aus der Kera-
mikprobe herausgeschnitten und mit einer McCrone-Mühle auf 2–8 μm gemahlen. Die
qualitative Analyse der Mineralphasen (Bestandteile der Keramik und Korrosionspro-
dukte) erfolgte mit einem Diﬀraktometer des Typs D8 Discover GADDS der Firma
Bruker AXS GmbH und Co-Kα-Strahlung im Winkelbereich 20–100° 2θ. Die Ergebnis-
se sind im Anhang D.2 aufgelistet und werden zur Validierung der mittels REM/EDS
(s. Abschnitt 3.2.7) detektierten Phasen herangezogen.
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3.2.4 Hochtemperatur-Röntgendiﬀraktometrie
Mittels Hochtemperatur-Röntgendiﬀraktometrie (HT-RDA) wurde das HT-Verhalten
der eingesetzten Aschen untersucht. Hierzu zählen das Aufschmelzen sowie die Um-
wandlung oder Zersetzung von einzelnen Mineralphasen hin zu neuen Mineralphasen
oder in röntgen-amorphe Bestandteile (z. B. Schmelze). Zum Einsatz kam das Diﬀrak-
tomer Typ D8 Discover (vgl. Abschnitt 3.2.3), gekoppelt mit einer Temperaturkammer
des Typs mri-radiation der Firma Anthon Paar GmbH.
Die in Ethanol suspendierte pulvrige Probe wurde dabei auf ein Pt-Rh-Heizband auf-
gebracht und im Temperaturbereich 500–1450 °C unter Luftatmosphäre aufgeheizt und
auf 800 °C wieder abgekühlt. Die Temperaturschritte für Aufheizung und Abkühlung
betrugen jeweils 100 K (zwischen 1400 und 1450 °C ein 50-K-Schritt). Bei jedem Tem-
peraturschritt wurde ein Diﬀraktogramm im Winkelbereich 10–80° 2θ aufgenommen
und anschließend qualitativ und quantitativ ausgewertet.
Die HT-RDA unter reduzierender Atmosphäre (2 Vol.-% H2 in N2) scheiterte, da
jeweils bei ca. 1000 °C das Pt-Rh-Heizband gerissen ist. Dieses Verhalten ist wahr-
scheinlich auf Rekristallisation und/oder Kornwachstum im Heizband zurückzuführen.
Versuche mit einem eigens konstruierten Graphitheizband führten zu starken Graphit-
reﬂexen im Diﬀraktogramm, die keine Auswertung der Aschephasen zuließen.
3.2.5 Berechnung der Hochtemperatur-Phasenentwicklung
Mittels thermochemischer Gleichgewichtsberechnungen wurde das HT-Verhalten (Bil-
dung, Umwandlung und Aufschmelzen von Mineralphasen) der eingesetzten Aschen
unter oxidierenden und reduzierenden Bedingungen abgebildet. Hierfür wurde das Soft-
warepaket FactSage, V.6.3.1 mit den Datenbanken FToxid, FTmisc, FTsalt und Fact-
PS genutzt. Als Eingabewert diente die chemische Zusammensetzung der Aschen, ohne
Phosphor, Chlor und Barium, da diese Komponenten durch keine geeigneten Daten-
banken abgedeckt werden. Die oxidierende Atmosphäre wurde durch 78,12 Vol.-% N2,
20,95 Vol.-% O2 und 0,93 Vol.-% Ar dargestellt; die reduzierende durch 98,0 Vol.-%
N2 und 2,0 Vol.-% H2. Das massebezogene Feststoﬀ-Gas-Verhältnis betrug 1:50. Die
Berechnung des HT-Verhaltens erfolgte zwischen 800 und 1450 °C in 50-K-Schritten.
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3.2.6 Lichtmikroskopie
Für die Bestimmung der Eindringtiefe der Schlacke in das keramische Material und
eine erste Begutachtung der Schädigung wurde die Lichtmikroskopie (LiMi) eingesetzt.
Hierfür wurde ein Stereomikroskop Typ Stemi 2000-C der Firma Carl Zeiss AG verwen-
det. Die digitalen Aufnahmen erfolgten mit der Kamera AxioCam Mk5 ; die Vermessung
der Eindringtiefe mittels der Software AxioVision SE64 (beides Firma Carl Zeiss AG).
Hierfür wurden polierte Querschnitte der Keramikproben angefertigt (mehrstuﬁge Po-
litur bis < 1 μm Körnung).
3.2.7 Rasterelektronenmikroskopie
Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) in Verbindung mit der energiedispersiven
Röntgenspektroskopie (EDS) stellt in der vorliegenden Arbeit die Hauptanalyseme-
thode zur Charakterisierung der Korrosionsprodukte dar. Das REM wurde einerseits
bildgebend mittels Rückstreuelektronen (BSE) verwendet. Andererseits erfolgte die che-
mische Analyse des geschädigten Bereichs mittels EDS. Dabei wurde überwiegend das
EDS-Mapping (ﬂächenaufgelöste Analyse) genutzt, wobei in jedem Messpunkt (Pixel)
ein komplettes Spektrum aufgenommen wird. Pixel gleicher Zusammensetzung wer-
den durch die Software TEAM, V.4.2 zu einer Phase zusammengefasst und eingefärbt,
was die ﬂächenmäßige Verteilung von Keramikbestandteilen und Korrosionsprodukten
sichtbar macht. Anhand der Stöchiometrie der EDS-Phasen können näherungsweise
die vorhanden Mineralphasen abgeschätzt werden (genaue Vorgehensweise siehe An-
hang B.1).
Zum Einsatz kam ein REM des Typs Quanta 250 FEG der Firma FEI Deutschland
GmbH. Dieses ist mit einer Feldemissionsquelle (FEG) ausgestattet, welche einen ho-
mogenen Elektronenstrahl erzeugt. Für die Aufnahme der BSE-Bilder und für die EDS
wurde eine Beschleunigungsspannung von 20 kV verwendet. Die EDS-Maps wurden mit
512 x 400 Pixeln aufgenommen. Als EDS-Detektor diente ein Silicium-Drift-Detektor
Octane Plus der Firma EDAX Business Unit, AMETEK GmbH. Für die Analyse des
geschädigten Bereichs wurden dieselben polierten Probenquerschnitte wie für die Li-
Mi (siehe Abschnitt 3.2.6) verwendet. Sie wurden mit Kohlenstoﬀ bedampft, um eine
elektrisch leitfähige Oberﬂäche zu erzeugen.
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3.3 Korrosionsuntersuchungen und -berechnungen
3.3.1 Kurzzeitauslagerung im thermo-optischen Messsystem
Für die Kurzzeitauslagerung der Asche-Keramik-Paare wurde ein thermo-optisches
Messsystem mit Atmosphärenkontrolle (TOMAC) verwendet, welches vom Fraunhofer-
Institut für Silicatforschung ISC, Würzburg entwickelt wurde. Dieses erlaubt, im Unter-
schied zu einem Erhitzungsmikroskop, die Beobachtung und Aufzeichnung von Form-
änderungen großer Prüfkörper während der thermischen Beanspruchung. Somit stehen
neben der geschädigten Keramik auch Informationen zum asche- und keramikspeziﬁ-
schen ASV zur Verfügung.
Als Probekörper wurden gesägte Keramikscheiben von 50 x ca. 10 mm und Asche-
presslinge von 15 x 10 mm (jeweils Durchmesser x Höhe) eingesetzt. 4 g Asche, an-
gefeuchtet mit Ethanol, wurden mittels einer Handpresse zu einem Zylinder gepresst.
Die Aufheizung im TOMAC erfolgte nach Trocknung der Aschepresslinge und nach
Atmosphärentausch zweistuﬁg: von Raumtemperatur (RT) bis 800 °C mit 20 K/min;
von 800 bis 1450 °C mit 10 K/min, wobei nur der Bereich 800–1450 °C zur Auswertung
herangezogen wurde. Nach Erreichen der Zieltemperatur folgte ein freies Abkühlen.
Als Versuchsatmosphäre wurde ein Argon-Wasserstoﬀ-Gemisch (5 Vol.-% H2 in Ar)
verwendet, um eine reduzierende Atmosphäre einzustellen. Höhere Sauerstoﬀpartial-
drücke (z. B. durch Zumischen von CO2) sind anlagentechnisch nicht möglich, da es zu
einer Oxidation der Graphiteinbauten (Heizelemente und Isolation) im Ofen kommen
würde. Der Atmosphärentausch erfolgte durch zweimaliges Evakuieren auf 10´2 mbar
und anschließendes Befüllen mit der Versuchsatmosphäre.
Zur nachfolgenden Auswertung wurden polierte Querschnitte der mit Schlacke in-
ﬁltrierten Probekörper hergestellt und mittels LiMi und REM/EDS hinsichtlich Ein-
dringtiefen und Korrosionsmechanismen untersucht. Eine detaillierte Beschreibung der
Auswertemethodik, einschließlich eines Auswerteschemas (Abb. B.1), ﬁndet sich im
Anhang B.1.
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3.3.2 Langzeitauslagerung mittels Tiegeltest
Um realitätsnähere Korrosionsbedingungen abzubilden, wurden Langzeitauslagerun-
gen über 150 h mittels Tiegeltest durchgeführt. Wie auch bei der Kurzzeitauslagerung
im TOMAC handelt es sich beim Tiegeltest um eine statische Beanspruchung mit
sehr geringer Schlackekonvektion. Zum Einsatz kam ein Großprobenofen der Firma
Gero Hochtemperaturöfen GmbH & Co. KG (GPO), welcher mit verschieden Gasen
unter Normaldruck bzw. Vakuum betrieben werden kann. Für die Untersuchungen
wurden zylindrische Tiegel (50ˆ50 mm), versehen mit einer Bohrung (30ˆ30 mm; je-
weils DurchmesserˆHöhe/Tiefe), verwendet. Für die Korrosionstests wurden die Tiegel
vollständig mit Asche befüllt, was einer Einwaage von ca. 15 g entsprach. Die Ausla-
gerung über 150 h fand bei 1450 °C unter streng reduzierenden Bedingungen in einer
CO/H2-Atmosphäre (300 l/h i.N. CO + 150 l/h i.N. H2) statt. Das CO/H2-Verhältnis
betrug dabei, wie für Flugstromvergaser typisch, 2:1. Die Einstellung einer realistische-
ren Vergaseratmosphäre durch Zumischung von CO2 und Wasserdampf war aufgrund
der Graphitauskleidung und -heizelemente des Ofens nicht möglich.
Nach der Langzeitauslagerung wurden Querschnitte der geschädigten Tiegel angefer-
tigt und die Inﬁltrationstiefe vermessen. An einigen ausgewählten Proben wurden die
Korrosionsmechanismen mittels LiMi und REM/EDS untersucht.
3.3.3 Keramiktest im Flugstromvergaser
Für die Validierung der Laborversuche durch einen Feldversuch konnte die Keramik
TTA-1650 in den Flugstromvergaser der Siemens Fuel Gasiﬁcation Technology GmbH
& Co. KG (SFGT) am Standort Freiberg eingebracht werden. Da der SFGT-Vergaser
keine Ausmauerung besitzt, sondern einen Kühlschirm aufweist, wurde eine spezielle
Probelanze konstruiert (technische Zeichnung siehe Anhang Abb. B.2). Diese wurde
am Vergaserkopf im Bereich des Hauptbrenners über einen ungenutzten Stutzen ein-
gebracht (siehe Abb. 3.1). Der keramische Probekörper wies eine Länge von 310 mm
und einen Durchmesser von 50 mm auf und wurde am IKGB hergestellt. Der Schlacke-
angriﬀ erfolgte lediglich an der Kopfﬂäche des zylindrischen Probekörpers durch heran
geworfenen Schlacketropfen; der übrige Teil diente der Isolation. Die Keramik war somit
keinem Schlackeﬂuss ausgesetzt, wie er an der Vergaserwand stattﬁndet.
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Abb. 3.1: Position der Probelanze im SFGT-Vergaser, modiﬁziert nach Köhler (2012)
In unmittelbarer Nähe zum Hauptbrenner herrschen sehr hohe Temperaturen
(< 1900 °C); eine genaue Temperaturmessung ist an dieser Stelle nicht möglich. Dar-
über hinaus gibt es keine genauen Information über die Gaszusammensetzung in Bren-
nernähe. Am Gasaustritt ﬁnden sich, je nach eingesetzter Kohle, typischerweise Roh-
gaszusammensetzungen von 55–65 Vol.-% CO + 22–32 Vol.-% H2 + 3–8 Vol.-% CO2
+ 3–7 Vol.-% Inertgase (Ar + N2) + andere Spuren (Gräbner, 2015).
Die Testreihe umfasste eine Beanspruchungszeit von insgesamt 24 h, wobei vier Ver-
suchsfahrten á 6 h durchgeführt wurden. Dabei kamen für die Versuchsfahrten 1–3 die
Kohlen A1´3, mit unterschiedlichen Anteilen an CaO, und für Versuchsfahrt 4 die Kohle
B zum Einsatz. Die Zusammensetzung der Aschen A1, A2, A3 und B ist in Tabelle B.1
im Anhang B.2 gegeben.
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3.3.4 Berechnung von Phasendiagrammen
Das Softwarepaket FactSage V.6.4, und im speziellen das Modul Phase Diagram, zu-
sammen mit den Datenbanken FTmisc, FToxid und FactPS wurde für die Berechnung
von (quasi-)ternären Phasendiagrammen benutzt. Die auf SiO2 + CaO + Al2O3 = 1
normierten Aschezusammensetzungen wurden als Startpunkte in die isothermen Schnit-
te (1450 °C) der SiO2-CaO-Al2O3-(Na2O-K2O)-Phasendiagramme eingetragen. Durch
die Schnittpunkte des Lösungspfades in Richtung Al2O3 konnten die sich bildenden
Phasen ermittelt werden.

4 Ergebnisse und Diskussion
Der Ergebnis- und Diskussionsteil gliedert sich in die Charakterisierung der Aschen
(4.1), die Ergebnisse aus den TOMAC-Tests (4.2) und die daraus abgeleiteten Korrosi-
onsmechanismen (4.3). Dieser Hauptteil der Arbeit wird durch die Schlussfolgerungen
aus den TOMAC-Tests (4.4) zusammengefasst. Auf Grundlage einer detaillierten Aus-
wertung der Schädigungserscheinungen mittels RDA und REM/EDS sowie dem Ver-
gleich mit thermochemischen Betrachtungen in (quasi-)ternären Phasendiagrammen
können die wirkenden Korrosionsmechanismen beschrieben werden. Abschließend er-
folgt die Validierung der Ergebnisse (4.5) mittels Langzeitauslagerungen und dem Test
einer ausgewählten Keramik im Flugstromvergaser.
4.1 Charakterisierung der Aschen
4.1.1 Elementzusammensetzung der Aschen
Die mittels RFA bestimmte Elementzusammensetzung der drei Aschen ist in Oxidform
in Tab. 4.1 aufgelistet (Annahme der höchsten Oxidationsstufe aufgrund der oxidie-
renden Veraschungsbedingungen). Darüber hinaus ist noch das Base-Säure-Verhältnis
(B/S, siehe Gl. 3.1, S. 30) auf Masse- und Molbasis angegeben. Die für die Ableitung
der Korrosionsmechanismen herangezogenen Oxide sind hervorgehoben.
Die saure Asche ist durch einen sehr hohen SiO2- und hohen Al2O3-Gehalt geprägt.
Gleichzeitig besitzt sie im Vergleich zu den beiden anderen Testaschen einen niedrige-
ren CaO-Gehalt, wodurch der saure Charakter (B/SMol = 0,54) begründet ist. Durch
gezieltes Zumischen einer alkalireichen Braunkohleasche (vgl. Abschnitt 3.1.2) wurde
ein Na2O-Gehalt von ca. 5 Ma.% eingestellt. Zusammen mit dem erhöhten K2O-Gehalt
39
40 4 Ergebnisse und Diskussion
ergibt sich somit eine potentiell korrosive Asche gegenüber den untersuchten Korund-
und Spinellwerkstoﬀen.




CO2 (im Carbonat) 2,20 9,90
Na2O 5,12 0,60 0,29
MgO 5,20 3,80 5,56
Al2O3 18,40 2,44 8,07
SiO2 40,21 42,91 22,51
P2O5 0,29 0,07 2,33
SO3 5,05 6,45 2,43
Cl 0,12 0,12 0,40
K2O 3,39 0,19 6,72
CaO 9,43 27,00 27,89
TiO2 0,91 0,17 0,53
Fe2O3 7,17 11,05 7,97
BaO 0,14 0,25 0,18
Summe 99,74 99,65 94,79
Rest Spuren (v. a. Mn, Zn, Cr)
B/SMol 0,54 0,89 1,68
B/SMasse 0,52 0,94 1,58
B/S . . . Base-Säure-Verhältnis auf Mol- und Massebasis
Die intermediäre Asche besitzt ebenso einen sehr hohen SiO2-Gehalt, jedoch nur
sehr wenig Al2O3. Zusammen mit dem hohen CaO-Gehalt von 27 Ma.-% und dem er-
höhten Fe2O3-Gehalt ergibt sich ein ausgewogenes Verhältnis zwischen Netzwerkbild-
nern und Netzwerkwandlern und somit der intermediäre Charakter (B/SMol = 0,89).
Durch den geringen Gehalt an Al2O3 ist ein starkes Lösen der Al2O3-haltigen Kera-
mikkomponenten zu erwarten.
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Die basische Asche (B/SMol = 1,68) ist v. a. durch ihren hohen CaO-Gehalt von
ca. 28 Ma.-% und einem niedrigen Al2O3-Gehalt von ca. 8 Ma.-% gekennzeichnet.
Darüber hinaus weist sie einen moderaten SiO2-Gehalt und einen vergleichsweise ho-
hen K2O-Gehalt von ca. 7 Ma.-% auf. Es ist demnach mit der Bildung von Calcium-
Alumosilikaten als Reaktionsprodukte mit den Al2O3-reichen Werkstoﬀen zu rechnen.
Außerdem sollte BA auf Grund des hohen K2O-Gehalts bei einer Temperatur von
1450 °C eine sehr niedrig viskose Schlacke ausbilden.
Neben der korrosiven Wirkung im Sinne von chemischen Reaktionen zwischen der
Schlacke und dem Feuerfestmaterial hat die Elementzusammenstezung einen ent-
scheidenden Einﬂuss auf das Schmelzverhalten der Asche. Das Base-Säure-Verhältnis
kann herangezogen werden, um Asche/Schlacke-Eigenschaften, wie die Halbkugel- bzw.
Fließtemperatur oder bestimmte Viskositätsbereiche (z. B. T25, bei der η = 25 Pa¨s )
abzubilden. Hierauf wird im folgenden Abschnitt 4.1.2 näher eingegangen.
4.1.2 Ascheschmelzverhalten
Das Ascheschmelzverhalten der drei Testaschen ist für oxidierende und reduzierende












































Abb. 4.1: ASV der drei Testaschen unter a) oxidierenden und b) reduzierenden Bedingun-
gen. S. . . erste erkennbare Deformation, A. . . Erweichungstemperatur, B. . . Sphä-
rischtemperatur, C. . . Halbkugeltemperatur, D. . . Fließtemperatur
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Unter beiden Atmosphären zeigen die drei Aschen unterschiedliche Schmelz-
verhalten. SA weist dabei den steilsten Anstieg auf, was in einem großen Erweichungs-
und Schmelzbereich resultiert (oxidierend: 46 bzw. 78 K, reduzierend: 98 bzw. 112 K).
IA besitzt unter oxidierenden Bedingungen einen sehr ﬂachen Schmelzverlauf, welcher
durch eine hohe Erweichungs- und niedrige Fließtemperatur bedingt ist. Dies resul-
tiert in einem sehr kleinen Erweichungs- und Schmelzbereich von jeweils 4 K. Unter
reduzierender Atmosphäre zeigt IA immer noch einen ﬂachen Schmelzverlauf mit einer
Diﬀerenz von lediglich 40 K zwischen Erweichungs- und Fließtemperatur. BA weist
unter beiden Atmosphären einen durchweg steilen Verlauf mit großem Erweichungs-
und Schmelzbereich auf.
Der Vergleich der einzelnen Schmelzverhalten unter oxidierender und reduzierender
Atmosphäre zeigt, dass die drei Aschen unter oxidierenden Bedingungen näher zusam-
men liegen. Vor allem SA reagiert deutlich auf die reduzierenden Bedingungen mit
einer stark herabgesetzten Erweichungs- und Sphärischtemperatur. Bei IA führt die
CO/CO2-Atmosphäre zu einem leichten Anstieg von B, C und D. Der Schmelzverlauf
von BA ist insgesamt um ca. 40 K zu niedrigeren Temperaturen verschoben.
Die Auswertung der Halbkugeltemperaturen von 75 Datensätzen aus RFA-
und ASV-Werten verschiedener Biomassen, Braunkohlen und Steinkohlen, zuzüglich
der drei in der vorliedenden Arbeit verwendeten Testaschen, zeigt die Unterschiede
zwischen oxidierenden und reduzierenden ASV-Versuchsbedingungen (siehe Abb. 4.2).
Hierbei weisen ausschließlich die untersuchten sauren Aschen (B/S < 0,8) einen klaren
Trend zu niedrigeren Halbkugeltemperaturen unter reduzierender Atmosphäre auf (vgl.
Tab. C.4, Anhang C.2). Für die Gruppen der intermediären Aschen (B/S = 0,8–1,2) und
der basischen Aschen (B/S > 1,2) kann kein eindeutiger Trend hin zu niedrigeren oder
höheren Halbkugeltemperaturen unter reduzierender Atmosphäre festgestellt werden.
Higman & van der Burgt (2008) weisen darauf hin, dass die ermittelten ASV-Werte
unter reduzierenden Bedingungen zumeist (aber nicht ausschließlich) niedriger als die
unter oxidierenden Bedingungen bestimmten liegen.
In DIN 51730 wird als mögliche Ursache für das unterschiedliche Schmelzverhal-
ten auf Reaktionen der mineralischen Matrix mit dem CO der Versuchsatmosphäre
hingewiesen.


















Abb. 4.2: Vergleich der Halbkugeltemperaturunterschiede (Cred–Cox) von 75 Aschen zwi-
schen oxidierenden und reduzierenden ASV-Bedingungen; die drei Testaschen sind
durch eckige Symbole markiert
Vor allem die Oxidationsstufe des Eisens als Fe2+ (FeO) oder Fe3+ (Fe2O3) spielt
eine entscheidende Rolle in seiner Funktion als Netzwerkwandler oder -bildner. Hierbei
zeigen die Ergebnisse in Abb. 4.2, dass hauptsächlich die sauren Aschen (viel SiO2 und
Al2O3 bei wenig CaO und MgO) von dem Zustand des Eisens beeinﬂusst werden. Bei
den intermediären und basischen Aschen dominieren Alkalien und Erdalkalien, die im
Vergleich zu FeO als stärkere Netzwerkwandler wirken (Vargas et al., 2001).
Das ASV und die Schlackeeigenschaften werden maßgeblich durch die chemische
Zusammensetzung der Asche bestimmt, welche durch das Base-Säure-Verhältnis
beschrieben werden kann (vgl. Abschnitt 3.2.1 und 4.1.1). Im Bereich von Brennstoﬀa-
schen ﬁndet sich ein breites Spektrum an B/S-Werten. In der oben genannten Unter-
suchung an 75 Aschen reichen diese von 0,06 bis 56,3, wobei die sehr niedrigen Werte
fast ausschließlich bei Steinkohlen und die sehr hohen Werte bei Biomassen anzutref-
fen sind. Braunkohlen ﬁnden sich zumeist im basischen bis leicht sauren Bereich. Auf
Grund dieser großen Spreizung und der größeren Bedeutung von Kohle (v. a. Stein-
kohlen) als Brennstoﬀ ist die Darstellung von Asche-/Schlacke-Charakteristika über
dem B/S-Verhältnis oftmals sehr unübersichtlich, da sich viele Werte im Bereich < 1
ﬁnden (siehe Abb. 4.3 a). Aus diesem Grund wird eine logarithmische Darstellung, wie
44 4 Ergebnisse und Diskussion
in Abb. 4.3 b) vorgeschlagen, um den Bereich B/S < 1 zu strecken und den Bereich







































Abb. 4.3: Zusammenhang zwischen Fließtemperatur (hier oxidierende Atmosphäre) und
dem B/S verschiedener Brennstoﬀe in a) linearer Darstellung und b) logarith-
mischer Darstellung; nach Reinmöller et al. (2015)
Aus der Literatur (z. B. Żelkowski, 2004) ist bekannt, dass im Bereich B/S = 0,75 ein
Minimum für Halbkugel- und Fließtemperaturen ausgeprägt ist, welches auf die Aus-
bildung von eutektischen Schmelzen zurückzuführen ist. Bei niedrigeren B/S-Werten
kommt es zu einem starken Anstieg der Schmelztemperaturen. Entsprechend thermo-
chemischer Berechnungen von Reinmöller et al. (2015) sind diese Aschen hauptsächlich
durch das Vorhandensein von Mullit und hochschmelzenden Silikaten im Halbkugel-
punkt gekennzeichnet. Zwischen B/S = 0,75 und ca. 2 kommt es wiederum zu einem
Anstieg der Halbkugel- bzw. Fließtemperatur. Bei Werten > 2 kann keine Abhängig-
keit zwischen dem B/S und dem Ascheschmelzverhalten festgestellt werden. Wie aus
Abb. 4.3 hervorgeht, folgen die drei Testaschen diesem allgemeinen Trend, liegen aber
im Vergleich zu anderen Brennstoﬀaschen im niedrigschmelzenden Bereich.
Auch für die Viskosität von Schlacken lässt sich ein ähnlicher Trend feststel-
len. So stellt sich im T25-B/S-Diagramm ein Minimum bei B/S « 1 ein (Higman &
van der Burgt, 2008). Analog steigt T25 (Temperatur bei einer dynamischen Viskosi-
tät (η) von 25 Pa¨s) zu kleineren und zu größeren B/S-Werten an. Dieses Verhalten
kann mit der Netzwerktheorie erklärt werden. Hierbei formen SiO4-Tetraeder ein stabi-
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les SiO2-Netzwerk. In alumosilikatischen Schmelzen können Alkalien, Erdalkalien oder
auch Eisen dieses Netzwerk aufbrechen bzw. schwächen, indem sie sich an die Sauer-
stoﬀpositionen der SiO4-Tetraeder binden und somit keine weitere Vernetzung zulassen
(Vargas et al., 2001). Demzufolge bilden Schlacken mit sehr niedrigen B/S-Werten (ho-
he Anteile an SiO2 und Al2O3) ein stabileres Netzwerk beim Abkühlen aus. Dies führt
zu einer hohen Viskosität bei gegebener Temperatur bzw. zu einer hohen Temperatur
bei einer gewünschten Viskosität.
4.1.3 Phasenbestand der Aschen
In Tab. 4.2 ist die mittels Röntgendiﬀraktometrie bestimmte Phasenzusammensetzung
der drei Testaschen aufgelistet. Auf Grund der Vielzahl verschiedener Minerale sind









Dies erleichtert einerseits den Vergleich der Aschen untereinander und anderer-
seits zwischen den Ergebnissen der RDA und denen der thermochemischen Gleichge-
wichtsberechnungen (FactSage). Für eine genauere Betrachtung des HT-Verhaltens der
Aschen (siehe Abschnitt 4.1.4) wird der Mineralbestand auch im Einzelnen betrachtet.
Um im Folgenden besser zwischen den Oxidgehalten aus der RFA und den Gehalten
der Mineralphasen aus der RDA zu unterscheiden, werden diese mit Ma.-%RFA (Oxide)
und Ma.-%RDA (Phasen) bezeichnet.
Ein nennenswerter Anteil an Sulfaten ist in SA und IA zu ﬁnden, wobei sich die-
ser bei SA gleichermaßen auf Calcium- sowie Natriumsulfat verteilt und bei IA aus-
schließlich als Calciumsulfat (Anhydrit) vorliegt. Wie in Abschnitt 3.1.2 beschrieben,
wurde bei SA durch Zumischen einer Braunkohleasche ein gezielter Na2O-Gehalt von
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Tab. 4.2: Phasenbestand der Aschen (Anteile in Ma.-%RDA)
Gruppe Phase Formel SA IA BA
Sulfate
Anhydrit Ca[SO4] 3,0 10,5 1,0
Thenardit Na2[SO4] 4,0 – –
Yeelimit Ca4Al6[O12|SO4] 0,5 – –







Hämatit Fe2O3 0,5 0,5 1,5
einfache Oxide
Quarz SiO2 2,0 39,5 3,5
Periklas MgO 4,0 3,5 4,5








Mayenit Ca12Al14O33 – 2,0 –
Aluminium-/
Alumosilikate
Mullit Al6Si2O13 3,5 – –
Mikroklin K[AlSi3O8] – – 5,0







Diopsid CaMg[Si2O6] – – 6,0
Larnit + Bredigit Ca2SiO4 +
Ca7Mg[SiO4]4
– – 7,0
Amorph Amorph – 70,0 10,0 15,0
Summe 100,0 100,0 100,0
Gruppiert
Sulfate 7,5 10,5 1,0
Carbonate 1,5 4,5 23,0
Eisenoxide 2,0 4,5 5,5
Einfache Oxide 9,0 58,5 8,0
Ferrite/Aluminate 6,5 12,0 –
Aluminium-/Alumosilikate 3,5 – 34,5
Calciumsilikate – – 13,0
Amorph 70,0 10,0 15,0
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ca. 5 Ma.-%RFA eingestellt. Es wird ersichtlich, dass Natrium nicht als Oxid, sondern
als Sulfat vorliegt. Na2SO4 schmilzt bei 888 °C (IFA, 2015), wodurch eine erste Teil-
schmelze vorliegt, die das weitere Aufschmelzen der Asche befördert.
Carbonat ist v. a. in BA (23 Ma.-%RDA Calcit) vorhanden, welche im Gegenzug
kaum Sulfate aufweist. Die anderen beiden Aschen besitzen kaum Carbonate (1,5 bzw.
4,5 Ma.-%RDA), was sich durch ihre Herkunft aus der Kraftwerksfeuerung erklären lässt.
Calcit zersetzt sich im Bereich 800–900 °C (Oates, 2003) und liefert somit freies CaO
für weitere Reaktionen.
Neben Sulfaten und Carbonaten ﬁndet sich Calcium auch in den einfachen Oxiden.
Vor allem IA ist mit ca. 59 Ma.-%RDA durch diese Gruppe geprägt, welche hierbei aus
ca. 16 Ma.-%RDA Freikalk und ca. 40 Ma.-%RDA Quarz gebildet wird. SA und BA
besitzen hingegen einen vergleichsweise geringen Anteil an einfachen Oxiden.
Die erhöhten Oxidgehalte an Fe2O3 (ca. 7–11 Ma.-%RFA) ﬁnden sich bei allen drei
Testaschen nur zum Teil in der Gruppe der Eisenoxide (2–6 Ma.-%RDA) wieder. Der
restliche Anteil an Eisen ist v. a. bei IA, aber auch bei SA, in Mineralen der Gruppe der
Aluminate/Ferrite gebunden. BA besitzt keine Aluminate/Ferrite oder sonstige Fe-
haltige Minerale, sodass das fehlende Eisen wahrscheinlich im amorphen Anteil vorliegt.
BA ist hauptsächlich durch Aluminium-/Alumosilikate geprägt (ca. 35 Ma.-
%RDA). In den Mineralen dieser Gruppe und der Gruppe der Calciumsilikate (ca.
13 Ma.-%RDA) ist viel CaO, Al2O3 und SiO2 gebunden. Einige dieser Silikate haben
laut Ludington (1979) oder Courtial et al. (2000) sehr hohe Schmelztemperaturen (z. B.
Anorthit 1559 °C, Diopsid 1392 °C). Der hohe K2O-Gehalt von BA (ca. 7 Ma.-%RFA)
ﬁndet sich nur zum Teil in der Phase Mikroklin (KAlSi3O8: 5 Ma.-%RDA). Das restli-
che K2O ist wahrscheinlich im amorphen Anteil gebunden und kann somit leicht zur
Bildung eutektischer Schmelzen beitragen. IA besitzt keine Silikate; SA nur einen sehr
geringen Anteil von ca. 4 Ma.-%RDA Aluminiumsilikat (Mullit).
SA ist v. a. durch einen sehr hohen amorphen Anteil (ca. 70 Ma.-%RDA) geprägt.
Dieser rührt aus der Mischung auf Basis einer Steinkohlekraftwerksasche her, welche
durch die hohen Feuerungstemperaturen bereits einen amorphen Anteil von ca. 90 Ma.-
%RDA besitzt. Die beiden anderen Aschen, IA und BA, weisen hingegen einen geringeren
amorphen Anteil von 10 bzw. 15 Ma.-%RDA auf.
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Die quantitative Bestimmung des amorphen Anteils ist in der RDA stärker fehler-
behaftet als für die kristallinen Phasen, weshalb dieser nur mit ˘5 Ma.-% angege-
ben werden kann. Beim amorphen Anteil von Aschen handelt es sich bei der RDA
um röntgen-amorphe Bestandteile, wie z. B. erstarrtes Glas, ﬂüssige Schlacke (bei der
HT-RDA) oder submikrokristalline Anteile, welche auf Grund ihrer geringen Kristallit-
größe zu keiner geregelten Röntgenbeugung führen. Die chemische Zusammensetzung
des amorphen Anteils lässt sich nur schwierig ermitteln. Eine Rückrechnung durch
Diﬀerenzbildung von RFA (Elementanalyse der gesamten Asche) und den kristallinen
Bestandteilen der RDA ist stark fehlerbehaftet und führte bei einigen Autoren zu ne-
gativen Elementgehalten im amorphen Anteil (Ward & French, 2006; Matjie et al.,
2008; Zhang, 2014).
Um einen Einblick in die Phasenentwicklung bei Temperaturerhöhung bzw. den Pha-
senbestand unter hohen Temperaturen zu erlangen, kann das HT-Verhalten der Aschen
mittels HT-RDA oder thermochemischer Gleichgewichtsrechnungen untersucht werden.
4.1.4 Hochtemperaturverhalten der Aschen
Das Hochtemperatur-(HT)-Verhalten der Aschen wurde in der vorliegenden Arbeit
mittels HT-RDA unter oxidierenden Bedingungen bestimmt. Eine Bestimmung un-
ter reduzierenden Bedingungen war aus den im Abschnitt 3.2.4 erläuterten Gründen
nicht möglich. Ein Vergleich zur Phasenentwicklung auf Grundlage thermochemischer
Gleichgewichtsrechungen ﬁndet nach der Betrachtung der HT-RDA-Ergebnisse am En-
de dieses Abschnitts statt.
In den Abbildungen 4.4 (SA) bis 4.6 (BA) ist die mittels HT-RDA bestimmte Pha-
senentwicklung der drei Testaschen in gruppierter Form dargestellt. Die detaillierte,
temperaturabhängige mineralogische Zusammensetzung ist im Anhang C in den Ta-
bellen C.5 bis C.7 gegeben. Da die beiden Aschen SA und IA aus der Kraftwerks-
feuerung stammen und BA bei 550 °C aus einem Koks verascht wurde, beginnen die
HT-RDA-Messungen bei 500 °C.
Saure Asche
Die saure Asche ist bei 500 °C aufgrund ihrer thermischen Vorgeschichte durch einen
hohen Anteil an amorphem Material geprägt (siehe Abb. 4.4). Dieser nimmt bei Tem-





























































































Abb. 4.4: HT-RDA der sauren Asche in a) gruppierter Darstellung und b) auf die Haupt-
gruppen Amorph, Silikate, Sulfate reduziert
peraturerhöhung bis 900 °C um ca. 30 Ma.-% ab. Gleichzeitig kommt es zu einem
Anstieg der Gruppen der Einfachen Oxide (hier v. a. Hochquarz und Periklas), der
Ferrite/Aluminate (v. a. Srebrodolskit) und der Anderen Silikate (v. a. Forsterit). Die
gleichzeitige Abnahme des amorphen Anteils und die Zunahme der genannten Grup-
pen deutet auf eine Rekristallisation des vorhandenen Glases bzw. auf Kristallwachstum
der (sub-)mikrokristallinen Aschebestandteile hin. Untersuchungen zur Sinterung von
Aschen mittels Druckfestigkeit und HT-RDA haben gezeigt, dass die Bildung von Fer-
riten/Aluminaten noch vor der ersten Schmelzbildung zu einer Erhöhung der Festigkeit
und damit zu einer Versinterung der Asche führten (Schimpke et al., 2014).
Im weiteren Temperaturverlauf zwischen 900 und 1100 °C bleibt der amorphe
Anteil konstant. Gleichzeitig kommt es zu einem Anstieg von Calcium-, Aluminium-
/Alumo- und Anderen Silikaten. Dieser geht mit der Abnahme der Einfachen Oxide,
Ferrite/Aluminate und, ab ca. 1000 °C, der Sulfate einher. In diesem Temperaturbe-
reich wird das Wachstum und die Neubildung verschiedener Silikate gefördert. Vorhan-
dene Einfache Oxide, wie SiO2, MgO, CaO, und durch Zersetzung von Calciumsulfat
freigewordenes CaO werden durch das Silikatwachstum verbraucht.
Ab 1100 °C kommt es zu einem rapiden Anstieg des amorphen Anteils, welcher auf
die Bildung von ﬂüssiger Phase zurückzuführen ist. Vor allem die mit ca. 30 Ma.-%
stark vertretenen Calciumsilikate (v. a. Diopsid) schmelzen auf. Die Sulfate tragen
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durch inkongruentes Schmelzen (Zersetzen + Schmelzen) zum Anstieg des amorphen
Anteils bei. Im weiteren Temperaturverlauf schmelzen die Anderen Silikate und die
Ferrite/Aluminate.
Bis 1300 °C ﬁndet sich Anorthit (Gruppe der Alumo-/Aluminiumsilikate) und
Magnetit (Eisenoxide), welcher sich zuvor aus der Zersetzung von Srebrodolskit gebildet
hat.
Bei 1400 °C ist die saure Asche komplett aufgeschmolzen. Dass Diopsid und Anor-
thit schon bei deutlich niedrigeren Temperaturen als ihre eigentlichen Schmelztempe-
raturen (1392 °C bzw. 1559 °C, vgl. Abschn. 4.1.3) zurückgehen, kann durch das Vor-
handensein anderer Schmelzphasen erklärt werden. Hierbei kommt es zum Auﬂösen der
beiden temperaturstabilen Silikate in der bereits existierenden Sulfat-/Silikatschmelze
(French et al., 2001; Matjie et al., 2008).
Insgesamt ist SA durch die Bildung von Silikaten im mittleren Temperaturbereich
(800–1100 °C) und einer anschließenden schnellen Schmelzentwicklung gekennzeichnet
(siehe Abb. 4.4 b). Die massive Schmelzbildung innerhalb eines engen Temperaturbe-
reichs (1100–1300 °C) wird durch zwei Faktoren begünstigt: a) dem hohen Ausgangs-
gehalt (bei 500 °C) an Silikaten, welcher im mittleren Temperaturbereich bis auf ca.
50 Ma.-% ansteigt und ab 1100 °C fast vollständig aufschmilzt und b) das Vorhanden-
sein von Sulfaten, welche durch ihr Schmelzen die Grundlage für das Auﬂösen bzw.
Schmelzen der Hauptsilikate Diopsid und Anorthit liefern (Klinger et al., 2014).
Intermediäre Asche
Im Vergleich zu SA weist die intermediäre Asche (IA) bei 500 °C einen niedrigeren
amorphen Anteil (ca. 30 Ma.-%) und einen geringeren Ausgangsgehalt an Calcium-
silikaten (ca. 10 Ma.-%) auf. Hingegen ﬁnden sich v. a. Ferrite/Aluminate (überwie-
gend Brownmillerit) und Einfache Oxide wie Quarz, Freikalk und z. T. Periklas (siehe
Abb. 4.5 a).
Der geringe Anteil an Carbonat ist bis 700 °C vollständig zu CaO und CO2 zersetzt.
Darüber hinaus bleibt der Phasenbestand bis ca. 800 °C weitestgehend stabil. Die Zu-
und anschließende Abnahme des amorphen Anteils zwischen 600 und 900 °C geht mit
einem gegenläuﬁgen Verhalten der Ferrite/Aluminate und der Sulfate einher und ist
wahrscheinlich auf eine ungenaue Bestimmung zurückzuführen.




























































































Abb. 4.5: HT-RDA der intermediären Asche in a) gruppierter Darstellung und b) auf die
Hauptgruppen Amorph, Silikate, Sulfate reduziert
Im Temperaturbereich zwischen 900 und 1100 °C ist ein deutlicher Anstieg bei
der Gruppe der Calciumsilikate (v. a. Merwinit und Diopsid), einhergehend mit der
Abnahme der Einfachen Oxide, zu verzeichnen. Wie auch bei SA werden die frei vor-
liegenden Oxide SiO2, CaO und MgO für die Bildung bzw. das Wachstum von Ca-
und Mg-haltigen Silikaten verbraucht. Der Anteil der Ferrite/Aluminate bleibt bis ca.
1100 °C weitestgehend konstant. Innerhalb dieser Gruppe kommt es jedoch zu einer
leichten Abnahme des ursprünglich dominierenden Brownmillerits, welche durch eine
Zunahme von Srebrodolskit ausgeglichen wird. Auch hierbei ist mit einer Sinterwir-
kung in Sinne einer Festigkeitssteigerung, wie von Schimpke et al. (2014) beschrieben,
zu rechnen.
Ab 1200 °C kommt es zu einem deutlichen Anstieg des amorphen Anteils, welcher
durch Schmelzbildung erklärt werden kann. Einerseits schmelzen die vorhandenen Sul-
fate (bei gleichzeitiger Zersetzung), andererseits nimmt der amorphe Anteil in einem
stärkeren Maß zu, als Sulfate vorhanden sind. Aus den HT-RDA-Daten ist nicht ein-
deutig ersichtlich, welche Mineralphasen zur weiteren Schmelzbildung beitragen, da im
gleichen Temperaturbereich (1100–1200 °C) eine Abnahme an Calciumsilikaten und
Ferriten/Aluminaten zu verzeichnen ist. Gleichzeitig kommt es zur Bildung von Fa-
yalit, Ferrosilit und später Pyrop (alle Gruppe der Anderen Silikate), welche durch
Festkörperreaktionen aus Ferriten/Aluminaten und Calciumsilikaten hervorgehen. Da
52 4 Ergebnisse und Diskussion
die Minerale beider Gruppen die nötigen Elemente (Ca, Fe, Mg, Si) zur Bildung der
genannten temperaturstabilen Silikate liefern, kann nicht endgültig geklärt werden, ob
Calciumsilikate oder Ferrite/Aluminate schmelzen.
Bei 1300 °C sind fast alle Minerale geschmolzen (amorpher Anteil ca. 90 Ma.-%).
Es ﬁndet sich nur noch Pyrop (Andere Silikate) und zu einem kleinen Teil Gehlenit
(Calciumsilikate), welche bei 1400 °C ebenfalls in die ﬂüssige Phase übergegangen sind.
Insgesamt ist IA durch ein zweistuﬁges Aufschmelzen gekennzeichnet (siehe
Abb. 4.5 b). Ab ca. 1000 °C kommt es zum Schmelzen der vorhandenen Sulfate, was zu
einem ersten Anstieg im amorphen Anteil führt. Dieser wird ab ca. 1200 °C von einem
zweiten, steilen Zuwachs gefolgt, welcher durch das fast vollständige Aufschmelzen der
Calcium- und z. T. Anderen Silikate in einem engen Temperaturbereich von 100 K
hervorgerufen wird.
Basische Asche
Im Gegensatz zu den beiden anderen Testaschen weist die basische Asche bei 500 °C
einen hohen Anteil an Carbonaten (ca. 30 Ma.-%, v. a. Calcit, z. T. Dolomit und Side-
rit), dafür aber keine Sulfate auf (siehe Abb. 4.6). Des Weiteren ist der Phasenbestand
durch Aluminium-/Alumosilikate (ca. 20 Ma.-%), Calciumsilikate (ca. 10 Ma.-%) so-
wie Eisenoxide und Einfache Oxide geprägt. Bis 700 °C werden Calcit und Dolomit
fast vollständig zu CaO, MgO und CO2 zersetzt, was zu einer starken Abnahme der
Carbonate in diesem Temperaturbereich führt. Siderit (Eisencarbonat) bleibt hingegen
bis ca. 1100 °C stabil. Freiwerdendes CaO wird durch die Bildung von Calciumsilikaten
(v. a. Larnit) und Ca-haltigen Aluminium-/Alumosilikaten (v. a. Anorthit) verbraucht,
was zu einer Zunahme beider Gruppen führt. Das mit der Zersetzung von Dolomit zur
Verfügung stehende MgO wird jedoch nicht in Silikate eingebunden, was den Anteil der
Einfachen Oxide konstant hält. Dies zeigt, dass bei der begrenzten Menge an SiO2 in
der basischen Asche (22,5 Ma.-%RFA) die Bildung von Ca-haltigen Silikaten bevorzugt
gegenüber Mg-haltigen abläuft.
Im Bereich 700–900 °C kommt es zu einem ersten Anstieg des amorphen Anteils
von ca. 20 Ma.-% auf 40 Ma.-%. Gleichzeitig nehmen die Calciumsilikate weiter zu
(v. a. Larnit) und die Aluminium-/Alumosilikate (v. a. Anorthit) ab. Es ist jedoch
unwahrscheinlich, dass es schon bei 800 °C zu einem Aufschmelzen von Anorthit kommt.




























































































Abb. 4.6: HT-RDA der basischen Asche in a) gruppierter Darstellung und b) auf die Haupt-
gruppen Amorph, Silikate, Carbonate reduziert
French et al. (2001) berichten von ersten Reaktionen zwischen Anorthit und ﬂüssiger
Schmelze in Ca-reichen Aschen bei ca. 1200 °C. Die HT-RDA-Daten deuten darauf hin,
dass eine Umwandlung von Anorthit hin zu Larnit als Ca-Akzeptor und teilweise zu
Brownmillerit (Ferrite/Aluminate) als Al-Akzeptor stattﬁndet.
Die Bildung von ﬂüssiger Phase zwischen 700 und 900 °C könnte durch eutektische
Schmelzen im System K2O-MgO-SiO2 erklärt werden. BA besitzt ca. 6,7 Ma.-%RFA
K2O. In der RT-RDA wurde Mikroklin (KAlSi3O8) mit 5 Ma.-%RDA bestimmt (vgl.
Tab. 4.2), welcher sich in der HT-RDA nicht wiederﬁndet. Hier wurde stattdessen Albit
(NaAlSi3O8) gefunden, welcher mittels RDA schwierig von Mikroklin zu unterscheiden
ist. Unter der Annahme, dass es sich um Mikroklin und nicht Albit handelt (nur 0,3 Ma.-
%RFA Na2O in BA), entfallen 1,7 Ma.-%RFA K2O auf Mikroklin und ca. 5 Ma.-%RFA
K2O auf den amorphen Anteil, da sich sonst keine weiteren K-haltigen Mineralphasen in
BA ﬁnden. Durch die vorhergehende Zersetzung von Dolomit steht Magnesiumoxid zur
Verfügung, um mit dem amorphen Anteil ein niedrig schmelzendes System zu formen.
Im oben genannten System K2O-MgO-SiO2 liegen die niedrigsten Schmelztemperaturen
bei ca. 740 °C im Stabilitätsbereich von K2O ¨ 4 SiO2 (Schairer, 1954).
Ein weiterer Anstieg des amorphen Anteils ist bei 1100 °C zu verzeichnen. Zwischen
1000 und 1100 °C kommt es zu einer Abnahme der Aluminium-/Alumosilikate (An-
orthit) und z. T. der Calciumsilikate (Larnit). Untersuchungen des Systems Anorthit-
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Leucit-Siliciumdioxid von Schairer & Bowen (1947) haben gezeigt, dass die Schmelz-
temperatur durch das Vorhandensein von Kalium in Form von Leucit (KAlSi2O6) bis
auf 990˘20 °C herabgesetzt wird. Somit kann das Aufschmelzen von Anorthit als Ur-
sache für den Anstieg des amorphen Anteils identiﬁziert werden.
Bei 1200 °C bilden sich verstärkt Minerale der Gruppe der Anderen Silikate (v. a.
Forsterit und Pyrop). Dabei handelt es sich um typische Hochtemperaturminerale,
die in magmatischen und metamorphen Gesteinen zu ﬁnden sind. Die Bildung dieser
Minerale bremst den weiteren Anstieg des amorphen Anteils.
Bei 1300 °C sind die gebildeten Anderen Silikate sowie die Calciumsilikate fast
vollständig aufgeschmolzen. Über den gesamten Temperaturbereich sind verschiedene
Eisenoxide stabil, welche sich erst ab 1400 °C nicht mehr nachweisen lassen. Bei dieser
Temperatur ist der Mineralbestand der basischen Asche komplett zu ﬂüssiger Schlacke
geschmolzen.
Insgesamt ist BA durch einen mehrstuﬁgen Schmelzprozess gekennzeichnet, wel-
cher durch den hohen Gehalt an K2O bereits bei ca. 800 °C einsetzt (siehe Abb. 4.6 b).
Im weiteren Verlauf kommt es zum Aufschmelzen und zur Bildung verschiedener Sili-
kate. Ab 1300 °C ist BA fast vollständig aufgeschmolzen und es ﬁnden sich nur stabile
Eisenoxide, die wiederum bei 1400 °C nicht mehr nachweisbar sind.
Vergleich mit thermochemischen Gleichgewichtsberechnungen – FactSage
Neben der HT-RDA wurden FactSage-Rechnungen durchgeführt, um die Entwicklung
des Phasenbestandes auch unter reduzierenden Bedingungen abzubilden. Aufgrund von
Gleichgewichtsproblemen bei tieferen Temperaturen beginnen diese erst bei 800 °C. Die
Ergebnisse sind in Form von Diagrammen im Anhang C.3.2 und C.3.3 dargestellt. Sie
gliedern sich in den Vergleich zwischen HT-RDAox und FactSageox sowie den Vergleich
der FactSage-Ergebnisse unter oxidierenden und reduzierenden Bedingungen. Für eine
bessere Vergleichbarkeit wurden die berechneten Mineralphasen in dieselben Gruppen
wie bei der HT-RDA eingeteilt. Eine detaillierte Diskussion ﬁndet sich in Klinger et al.
(2013).
Generell zeigt sich eine gute Vergleichbarkeit der HT-RDA-Phasenentwicklung
und den FactSage-Berechnungen unter oxidierenden Bedingungen. Vor allem die Be-
trachtung der Hauptgruppen zeigt eine gute Übereinstimmung (siehe z. B. SA in
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Abb. 4.7). Zwar werden nicht exakt dieselben Mineralphasen berechnet, jedoch können
die Temperaturen des Anstiegs des amorphen Anteils (bei gleichzeitiger Abnahme der













































































b) SA, Silikate (gesamt)
Abb. 4.7: Vergleich der Entwicklung des a) amorphen Anteils und b) der Silikate zwischen
FactSage und HT-RDA für SA bei Erhitzen unter oxidierenden Bedingungen
Bei IA und BA wird der amorphe Anteil im Bereich 800–1100 °C zu gering berech-
net, was mit einer zu hohen Berechnung der Silikate einhergeht (siehe Anhang C.3.2).
Neben der kinetischen Limitierung bei der Bildung von Silikaten, welche von FactSa-
ge nicht berücksichtigt wird, ist auch die Bedeutung des amorphen Anteils bei beiden
Methoden unterschiedlich: Für die FactSage-Berechnungen wurde die ﬂüssige Schlacke
als amorpher Anteil deﬁniert. In der (HT-)RDA tragen neben ﬂüssiger Schlacke auch
(sub-)mikrokristalline Feststoﬀe sowie erstarrtes Glas (thermische Vorgeschichte der
Aschen) zum amorphen Anteil bei.
Der Vergleich der Phasenentwicklungen für oxidierende und reduzierende Be-
dingungen (FactSage) ist im Anhang C.3.3 in den Abb. C.3 und C.4 dargestellt. Grö-
ßere qualitative Unterschiede ergeben sich in der Berechnungen von reinen Elementen,
Phosphiden und Sulﬁden (v. a. SA) unter reduzierenden Bedingungen, welche unter
oxidierenden Bedingungen nicht auftreten. Auch werden von FactSage keine Carbona-
te berechnet, da das in der Aschezusammensetzung vorhandene CO2 von FactSage in
die Gasphase verschoben wird. Darüber hinaus unterscheiden sich noch die Anteile in
den verschiedenen Gruppen der Silikate, wobei besonders bei IA die Calciumsilikate
56 4 Ergebnisse und Diskussion
unter reduzierenden Bedingungen bevorzugt berechnet werden. In der Gesamtentwick-
lung der Silikate und des amorphen Anteils gibt es allerdings nur geringe Unterschiede
zwischen beiden Atmosphären (siehe beispielhaft IA in Abb. 4.8). Der amorphe Anteil
wird unter reduzierenden Bedingungen bei allen drei Aschen etwas höher berechnet als










































































b) IA, Silikate (gesamt)
Abb. 4.8: Vergleich der mittels FactSage berechneten Entwicklung des a) amorphen Anteils
und b) der Silikate beim Erhitzen unter oxidierenden und reduzierenden Bedin-
gungen für IA
Die Korrosion der keramischen Werkstoﬀe wird nur gering durch die Phasen-
entwicklung der Aschen beeinﬂusst, da bei den Korrosionstests bei 1450 °C alle drei
Testaschen komplett aufgeschmolzen sind.
4.2 Ergebnisse der TOMAC-Tests
Die Asche-Keramik-Probenpaare wurden im TOMAC (thermo-optisches Messsystem
mit Atmosphärenkontrolle) mit 10 K/min unter einer Ar-H2-Atmosphäre auf 1450 °C
aufgeheizt und anschließend frei abgekühlt. Von den so erhaltenen Probekörpern wur-
den polierte Querschnitte angefertigt, welche mittels Lichtmikroskopie (LiMi) und Ras-
terelektronenmikroskopie (REM), gekoppelt mit energiedispersiver Röntgenspektrosko-
pie (EDS), untersucht wurden.
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4.2.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen
Mittels makroskopischer Aufnahmen und der Lichtmikroskopie erfolgte eine qualitati-
ve Bewertung der Probekörper (siehe beispielhaft Abb. 4.9). Die Fotos aller Proben-







Abb. 4.9: Beispiele für gute (SA–TTA-1650, links) und schlechte (SA–SST-11A-R13, rechts)
Korrosionsbeständigkeit; Bewertung mittels ++ und – – analog Tab. 4.3; der
Durchmesser der Keramikscheiben beträgt 50 mm
Neben einer qualitativen Einschätzung wurden die Tiefe der Inﬁltrationszone und,
wenn vorhanden, die Dicke der verglasten Schlackeschicht auf dem keramischen Sub-
strat vermessen. Anhand dieser Werte und des optischen Eindrucks (Aufquellen, Riss-
und Porenbildung etc.) erfolgte eine erste Bewertung der Werkstoﬀe, die in Tab. 4.3 ge-
geben ist. Die fünfstuﬁge Kennzeichnung mit ++, +/– bis hin zu – – steht dabei für sehr
gute bis sehr schlechte Korrosionsbeständigkeit gegenüber der jeweiligen Asche/Schla-
cke. Die farbig hinterlegten Asche-Keramik-Paare werden im folgenden Abschnitt 4.2.2,
geordnet nach den Aschen SA (blau), IA (rot) und BA (grün), detaillierter behandelt.
Die Ergebnisse der restlichen Proben sind im Anhang D.3 stichpunktartig zusammen-
gefasst.
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Tab. 4.3: Qualitative Bewertung der Keramikproben nach den TOMAC-Tests (5 Vol.-% H2
in Ar, 1450 °C) mit den drei Testaschen; detaillierte Ausführungen der REM/EDS-
Untersuchungen der farbig hinterlegten Asche-Keramik-Paare
Keramik SA IA BA Gesamtwertung
korundbasiert
SST-11A-R13 – – – – –
TTA-1650 ++ – + +
AZT-AB-1500 – – +/– –
Bonite – – – +/– –
spinellbasiert
AR78-AB-1500 + – + +/–
AR78-CMA72-1450 +/– – + +/–
Referenzstein Cr2O3-1 ++ ++ ++ ++
Die Werte für Eindringtiefe und Schlackeschichtdicke sind für die untersuch-
ten Proben in Abb. 4.10 graﬁsch dargestellt (tabellarisch im Anhang D.1, Tab. D.1).
Es zeigt sich, dass BA im Mittel aller Keramiken die geringsten Eindringtiefen auf-
weist (Abb. 4.10 a) und bei fünf von sieben Werkstoﬀen eine Schlackeschicht auf der
Oberﬂäche zurückbleibt (Abb. 4.10 b). IA führt bei allen Korund- und spinellbasierten
Werkstoﬀen zu tiefen Inﬁltrationszonen und bildet nur bei dem Referenzstein Cr2O3-1
eine deutliche und bei TTA-1650 eine sehr geringe Schlackeschicht aus. SA ruft je nach
Werkstoﬀ unterschiedliche Eindringtiefen und Schlackeschichtdicken auf der Oberﬂä-
che hervor. Bei TTA-1650 und AR78-AB-1500 ist nur eine geringe Inﬁltrationstiefe
zu verzeichnen, bei gleichzeitiger Ausbildung einer verglasten Schlackeschicht auf dem
Substrat. SST-11A-R13, AZT-AB-1500 und Bonite reagieren hingegen deutlich mit SA,
was sich in einer tiefen Inﬁltration ohne Restschlacke auf der Oberﬂäche widerspiegelt.
Die geringsten Inﬁltrationstiefen bei gleichzeitig dicksten Schlackeschichten weist der
Referenzstein Cr2O3-1 auf, was auf eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit gegenüber
den drei Testaschen schließen lässt. Es ist jedoch bekannt, dass auch kommerzielle
Chromsteine nach Kontakt mit Brennstoﬀschlacke und anschließenden Temperatur-
wechseln zum Abplatzen von Werkstoﬀschichten neigen (Kwong et al., 2007).
















































































































b) Dicke der Schlackeschicht
Abb. 4.10: Mittels LiMi bestimmte Werte für a) die Eindringtiefe und b) die Dicke der
Schlackeschicht auf der Keramikoberﬂäche für die TOMAC-Proben
Auch TTA-1650 scheint gegenüber SA und BA auf Grund der geringen Inﬁltrati-
onstiefe eine gute Korrosionsbeständigkeit aufzuweisen. Es ist jedoch bereits im mikro-
skopischen Bild ein deutlicher Reaktionssaum im Kontakt von BA mit der Keramik
sichtbar (vgl. Abb. 4.27 links, S. 78), was auf ausgeprägte Reaktionen mit Phasen-
neubildung schließen lässt. Um die Inﬁltrationswege, etwaige Phasenneubildungen und
somit die Korrosionsmechanismen im Sinne von Diﬀusion und chemischer Reaktion
aufzudecken, wurden die polierten Anschliﬀe im REM mittels ﬂächenaufgelöster EDS
untersucht. Darüber hinaus erfolgten röntgendiﬀraktometrische Analysen der aufge-
mahlenen Probekörper für eine qualitative Phasenanalyse.
4.2.2 REM/EDS-Untersuchungen
Im Folgenden werden die Ergebnisse der REM/EDS-Untersuchungen, sortiert nach den
drei Testaschen, dargestellt und diskutiert. Die drei verwendeten Aschen unterscheiden
sich wesentlich in ihrer Zusammensetzung. Die Keramiken diﬀerieren hingegen nur ge-
ring innerhalb ihrer Gruppen (korundbasiert, spinellbasiert) und stellen den jeweils
optimalen Werkstoﬀ hinsichtlich thermomechanischer Eigenschaften und Korrosionsre-
sistenz dar (Gehre, 2013). Ihre Hauptkomponenten sind v. a. Aluminium und Magne-
sium, welche als Reaktionspartner mit den Schlacken zur Verfügung stehen.
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Die Untersuchung der polierten Anschliﬀe im REM erfolgte an jeweils einer oder
mehrerer als repräsentativ erachteter Stellen. Besondere Aufmerksamkeit erhielt der
direkte Schlacke-Keramik-Kontakt, wo es hauptsächlich zur Inﬁltration von Schlacke
über Poren und durch Auﬂösen der Matrix kam. Daneben wurden die groben Körner
des Versatzes, welche sich im Schlackekontakt beﬁnden, im Detail untersucht.
Saure Asche – korundbasierte Keramiken
Wie bereits aus den LiMi-Untersuchungen ersichtlich wird, führt die saure Asche zu
unterschiedlich stark ausgeprägter Inﬁltration bei den vier korundbasierten Keramiken.
Lediglich TTA-1650 weist eine gute Korrosionsbeständigkeit auf. SST-11A-R13, AZT-
AB-1500 und Bonite werden von SA sehr tief inﬁltriert, mit teilweise vollständiger
Durchdringung. Für das System SA–korundbasierte Keramiken werden SA–SST-11A-
R13 und SA–TTA-1650 im Folgenden näher beschrieben.
Mittels RDA können für die korundbasierten Werkstoﬀe in Kombination mit SA die
in Tab. 4.4 aufgelisteten Mineralphasen nachgewiesen werden.
Tab. 4.4: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den korundbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit SA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
SST-11A-R13 Korund Anorthit (++), Spinell (+)
TTA-1650 Korund, Al2TiO5 Diopsid (–), Spinell (–)
AZT-AB-1500 Korund, Baddeleyit keine
Bonite Hibonit, Korund Korund (++), Spinell (– –)
Die entsprechenden Diﬀraktogramme ﬁnden sich im Anhang D, Abb. D.3. Die Sym-
bolik ++ bis – – beschreibt eine vierstuﬁge, qualitative Mengenangabe (sehr viel bis
sehr wenig) des jeweiligen Korrosionsprodukts auf Grundlage von Reﬂexintensitäten
im Diﬀraktogramm.
SA–SST-11A-R13
In Abb. 4.11 sind links der REM/EDS-Untersuchungsbereich im LiMi-Bild, in der Mitte
die Phasenverteilung (EDS-Map) des Übersichtsbereichs (ÜS) und rechts die Silicium-
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verteilung im gleichen Bereich für die Keramik SST-11A-R13 dargestellt. Im EDS-Map
















Abb. 4.11: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-Verteilungs-
bild (rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit SA; Detailausschnitt der
Inﬁltrationszone in Abb. 4.12 dargestellt
Der im EDS-Map untersuchte Übersichtsbereich liegt vollständig in der Inﬁltra-
tionszone (siehe Abb. 4.11, links), sodass kein Übergang zum ungeschädigten Material
sichtbar ist. Es ist deutlich das Gefüge aus groben Korundkörnern (Al2O3, rot im Bild)
und der feinkörnigen, korundbasierten Matrix (blau) zu erkennen. Im oberen Bereich
ﬁnden sich gelb eingefärbte Messpunkte, die der Schlackezusammensetzung entsprechen
bzw. der Stöchiometrie nach keinen Mineralphasen zugeordnet werden können. Anor-
thit (CaAl2Si2O8, braun eingefärbt), als das hauptsächliche Korrosionsprodukt, ﬁndet
sich verstärkt im direkten Schlackekontakt und in Poren über den gesamten Ausschnitt
verteilt. Es ist jedoch eine abnehmende Tendenz hin zu tiefer liegenden Keramikberei-
chen zu erkennen. In der feinkörnigen Matrix ﬁnden sich neben Korund (blau) überwie-
gend pink eingefärbte Messpunkte, die nach der Stöchiometrie aus einem Gemisch aus
Korund und Anorthit bestehen. Diese sind gleichmäßig verteilt bis in die tiefen Bereiche
der Keramik wiederzuﬁnden und zeugen von einer Schlackeinﬁltration weit über den
untersuchten Ausschnitt hinaus. Im Si-Verteilungsbild (Abb. 4.11, rechts) wird sicht-
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bar, dass sich dieses mit der Verteilung von Anorthit und Schlacke deckt. Durch die
Zumischung der Braunkohleasche IA (ca. 43 Ma.-%RFA SiO2) zu Keramik SST-11A-R13
kann die Si-Verteilung nicht eindeutig als Inﬁltrationsmarker herangezogen werden.
Der Detailausschnitt der Inﬁltrationszone (Abb. 4.12, links) zeigt den Bereich
einer inﬁltrierten oberﬂächennahen Pore. Hierin ﬁnden sich längliche Anorthitkristalle
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Abb. 4.12: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit SA
Die EDS-Analyse bestätigt eine Anreicherung von Kalium in der Schlacke gegenüber
der Ausgangszusammensetzung von SA (2,8 Ma.-%RFA vs. 5,2 Ma.-%EDS). Kristalline,
K-haltige Phasen können weder mittels REM/EDS (typische Morphologie) noch mittels
RDA nachgewiesen werden.
Im direkten Kontakt von Schlacke und Keramik sind, pink dargestellt, viele einzel-
ne Spinellkristalle (MgAl2O4) zu erkennen. Bei der Verteilung der Spinellkristalle ist
auﬀällig, dass sich diese überwiegend im Bereich des Schlackekontakts mit der feinkör-
nigen Keramikmatrix beﬁnden (siehe Abb. 4.12, rechts). Dies lässt die Schlussfolgerung
zu, dass das zur Bildung von Spinell benötigte Aluminium durch Auﬂösen der Kera-
mikmatrix in die Schlacke gelangt ist, wohingegen die groben Korundkörner relativ
stabil gegen Auﬂösung sind. Das benötigte Magnesium stammt aus der Asche/Schla-
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cke selbst (5,2 Ma.-%RFA MgO). Eine detaillierte Diskussion zu den Bildungsprozessen
der Korrosionsprodukte ﬁndet in Abschnitt 4.3 statt.
SA-TTA-1650
Für die Keramik TTA-1650 zeigt sich ein deutlich anderes Bild. Neben einer geringeren
Eindringtiefe ist auch eine Schicht von Restschlacke (gelb im EDS-Map) auf der
















Abb. 4.13: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-Verteilungs-
bild (rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit SA; Detailausschnitt der
Inﬁltrationszone in Abb. 4.14 dargestellt
Diese ist v. a. im linken Bereich und am direkten Keramikkontakt kristallisiert (blau
im EDS-Map). Die Inﬁltration von Schlacke hat hauptsächlich über die oﬀene Po-
rosität und durch partielles Auﬂösen der keramischen Matrix stattgefunden, was im
Si-Verteilungsbild gut sichtbar wird (Abb. 4.13, rechts). Das Grobkorn der Keramik
(Korund, im EDS-Map rot) ist weitestgehend unbeschädigt.
Aus dem EDS-Map des Detailausschnitts und der entsprechenden Analyse geht
hervor, dass es sich bei den länglichen Kristallen (rot und violett dargestellt) um An-
orthit handelt (Abb. 4.14, links).
Zwischen den Ergebnissen der Röntgendiﬀraktometrie und denen aus REM/EDS
zeigt sich ein Widerspruch hinsichtlich der in der Schlacke kristallisierten
Phasen. Der mittels RDA detektierte Diopsid (Gruppe der Pyroxene, vgl. Tab. 4.4,









Abb. 4.14: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit SA
S. 60) kann in den REM/EDS-Analysen nicht nachgewiesen werden. Stattdessen ﬁndet
sich Anorthit (CaAl2Si2O8) innerhalb der Restschlacke (Abb. 4.14, links und Mitte). Die
mittels EDS-Punktanalyse bestimmten Atomverhältnisse von Ca : Al : Si (auf Ca = 1
normiert) liegen bei 1 : 2,0–2,2 : 2,4–2,5, was der Stöchiometrie von Anorthit entspricht.
Pyroxene besitzen hingegen die allgemeine Formel AB[Si2O6], wobei die A-Position
meist durch Ca und/oder Na und die B-Position durch Mg, Fe3` und/oder Al besetzt
ist (Rösler, 1991). Auch unter der Annahme, dass es sich nicht um das Endglied Diopsid,
sondern um den Mischpyroxen Omphacit mit der Formel (Ca,Na)(Mg,Al)Si2O6 handelt,
kann der mittels EDS bestimmten Zusammensetzung kein Pyroxen zugeordnet werden.
Hierfür ist stets zu viel Al bzw. zu wenig Si vorhanden.
Warum der im REM/EDS detektierte Anorthit nicht mittels RDA nachgewiesen
werden kann, bleibt ungeklärt und konnte im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht
weiter verfolgt werden. Die Diskrepanz zwischen RDA und REM/EDS trat nur bei
dieser Probe auf.
In der Detailaufnahme des Schlacke-Keramik-Kontakts ist zusätzlich die Ausbildung
einer scheinbar durchgehenden Spinellschicht zu erkennen. Bei genauer Begutach-
tung wird jedoch sichtbar, dass die Spinellschicht aus vielen einzelnen, aneinander-
grenzenden Kristallen aufgebaut und nicht vollständig geschlossen ist (siehe Abb. 4.14,
Mg-Verteilung).
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Zusammenfassend sind die Korrosionsmerkmale in Abb. 4.15 für die korundba-

























































Abb. 4.15: Korrosionsmerkmale der korundbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit SA
Wie schon bei den LiMi-Untersuchung zeigen sich auch in den REM/EDS-Ergebnis-
sen deutliche Unterschiede zwischen den einzelnen Werkstoﬀen, welche im Abschnitt 4.3
mit Hilfe von thermochemischen Betrachtungen erklärt werden sollen. Allen korund-
basierten Keramiken gemein ist, dass die Matrix, welche zum größten Teil aus feinkör-
nigem Korund besteht, aufgelöst wird. Daneben ﬁndet eine Inﬁltration über die oﬀene
Porosität statt, die bei den stärker geschädigten Keramiken SST-11A-R13 und AZT-
AB-1500 deutlich ausgeprägt ist. Bis auf den Werkstoﬀ TTA-1650 wird bei den übrigen
auch das Grobkorn (GK) angegriﬀen und mehr oder weniger stark inﬁltriert oder z. T.
umgewandelt. Als Korrosionsprodukte ﬁnden sich v. a. Anorthit und bei der Keramik
Bonite Korund. Spinell bildet sich auf Grund des MgO-Gehaltes der Schlacke in allen
korundbasierten Keramiken, außer AZT-AB-1500. Er bildet zumeist Ausscheidungen in
Form von gut ausgebildeten Kristallen im direkten Schlacke-Keramik-Kontakt, wobei
diese bei TTA-1650 zu einer fast durchgehenden Schicht führen. Im Bonite ﬁnden sich
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nur sehr kleine Spinellausscheidungen, fein verteilt über das gesamte Inﬁltrationsvolu-
men.
Saure Asche – spinellbasierte Keramiken
Beide spinellbasierte Keramiken weisen ein ähnliches Inﬁltrationsverhalten gegenüber
der sauren Asche auf. AR78-AB-1500 zeigt jedoch im Gegensatz zu AR78-CMA72-1450
eine verglaste Schlackeschicht auf der Substratoberﬂäche sowie eine etwas geringere
Inﬁltrationstiefe. Die mittels RDA identiﬁzierten Mineralphasen sind in Tab. 4.5 auf-
gelistet, wobei eine qualitative Bewertung der Anteile der Korrosionsprodukte anhand
von Reﬂexintensitäten im Diﬀraktogramm gekennzeichnet ist (++ sehr viel, – – sehr
wenig). Im Folgenden wird auf Keramik AR78-AB-1500 im Detail eingegangen. Die
Korrosionsbeschreibung für AR78-CMA72-1450 ﬁndet sich im Anhang D.3.2 und im
Übersichtsschema (Abb. 4.18) am Ende dieses Abschnitts.
Tab. 4.5: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den spinellbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit SA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
AR78-AB-1500 Spinell, Korund Spinell (++), Anorthit (+)
AR78-CMA72-1450 Spinell, Korund Spinell (++), Anorthit (++), Hibonit (–)
SA–AR78-AB-1500
In Abb. 4.16 sind der Untersuchungsbereich, das EDS-Map des Übersichtsbereichs
und die Si-Verteilung im selben Ausschnitt für die Probe SA–AR78-AB-1500 darge-
stellt. Aus der Siliciumverteilung ist deutlich die Inﬁltration von Schlacke über die
oﬀene Porosität und unter Auﬂösung der Keramikmatrix zu erkennen. Im EDS-Map
(Abb. 4.16, Mitte) wird das Grobkorn als Spinell identiﬁziert (violett). Dieses ist wei-
testgehend unbeschädigt und lediglich in der Porosität des Grobkorns ﬁnden sich ge-
ringe Anteile an Schlacke. Im unteren Bereich des EDS-Maps ist ungestörte Matrix
vorhanden, welche durch ein Gemisch aus feinkörnigem Korund (blau) und Spinell ge-
bildet wird. Der inﬁltrierte Bereich der Matrix ist durch eine Mischung aus Spinell
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+ Korund + Schlacke (gelb) gekennzeichnet. Bei der geringen Vergrößerung und der
gewählten Auﬂösung von 512 x 400 Pixeln kann in den einzelnen Messpunkten nicht
zwischen den genannten Einzelphasen unterschieden werden. Im direkten Kontakt zur
verglasten Schlacke hebt sich ein grün eingefärbter Bereich hervor, der seiner Stöchio-



















Abb. 4.16: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-Verteilungs-
bild (rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit SA; hoch vergrößerter
Detailausschnitt der Inﬁltrationszone in Abb. 4.17 dargestellt
Erst bei sehr hohen Vergrößerungen (Abb. 4.17) werden fein verteilte, gut kris-
tallisierte Spinelle sichtbar, welche in dieser Form nicht in der ungestörten Keramikma-
trix gefunden werden können. Das Auftreten dieser Spinellkristalle lediglich im Bereich
der Schlackeinﬁltration und im direkten Schlackekontakt unterstreicht die Theorie der
sekundären Spinellbildung.
Neben Spinell und Korund wurde mittels RDA Anorthit als das hauptsächliche
Korrosionsprodukt identiﬁziert. Jedoch werden erst bei sehr hohen Vergrößerungen
(Abb. 4.17, Mitte + rechts) helle, garbenförmige Kristallansammlungen sichtbar, die
ihrer Zusammensetzung nach Anorthit + Schlacke entsprechen. Auf Grund der gerin-
gen Größe von ca. 2–3 μm können die Kristallbüschel nicht separat analysiert werden,
da stets die umgebende Schlacke mitgemessen wird. Diese Anorthitgarben ﬁnden sich
im gesamten oberen Inﬁltrationsbereich, der im Übersichts-EDS-Map grün dargestellt
ist (vgl. Abb. 4.16, Mitte).






Abb. 4.17: BSE-Bilder der Inﬁltrationszone mit Spinell- und Anorthitausscheidungen in ver-
schiedenen Vergrößerungen für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit SA
Zusammenfassend sind die Korrosionsmerkmale für die beiden spinellbasierten
































Abb. 4.18: Korrosionsmerkmale der spinellbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit SA
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Bei beiden Werkstoﬀe ist das keramische Gefüge, ohne erkennbare Riss- oder Poren-
bildung, erhalten. Die Inﬁltration ﬁndet bei beiden über die feinkörnige Matrix statt,
wobei diese bei AR78-CMA72-1450 etwas tiefer reicht. Bei AR78-AB-1500 bleibt hin-
gegen ein Rest verglaster Schlacke auf der Substratoberﬂäche zurück. Anorthit und
Hibonit stellen die Hauptkorrosionsprodukte dar. Lediglich bei der stärker inﬁltrierten
Probe AR78-CMA72-1450 bilden beide Minerale deutlich ausgeprägte Kristalle. Diese
Keramik lässt eine Schichtabfolge erkennen: im obersten Inﬁltrationsbereich ﬁnden sich
Anorthit- und Spinellausscheidungen in der Restschlacke, gefolgt von einer Zone mit
teilweiser Auﬂösung der Binderphase (CMA72), bei der nur noch das Spinellfeinkorn
besteht, und letztendlich einer Schicht mit Hibonitkristallisation.
Intermediäre Asche – korundbasierte Keramiken
Die intermediäre Asche führt bei allen untersuchten korundbasierten Werkstoﬀen zu
einer ausgeprägten Korrosion. Es zeigt sich durchweg eine tiefe Inﬁltration der kera-
mischen Matrix, wobei auch das Grobkorn Reaktionssäume aufweist. Lediglich TTA-
1650 wird nicht vollständig inﬁltriert und besitzt zudem als einziger chromfreier Werk-
stoﬀ eine dünne Schicht von Restschlacke auf der Oberﬂäche. Im Folgenden werden
die REM/EDS-Ergebnisse dieser Keramik detaillierter dargestellt werden. Die restli-
chen korundbasierten Keramiken werden im Anhang D.3.3 und im Vergleichsschema
(Abb. 4.22) stichpunktartig beschrieben.
Die mittels RDA detektierten Phasen aller Proben dieser Gruppe ist in Tab. 4.6
gegeben. Die Wertung mittels ++ bis – – gibt die qualitativen Anteile des jeweiligen
Korrosionsprodukts an.
Tab. 4.6: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den korundbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit IA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
SST-11A-R13 Korund Anorthit (++), Gehlenit (+), Spinell (+)
TTA-1650 Korund Anorthit (+), Gehlenit (–), Spinell (–)
AZT-AB-1500 Korund Anorthit (+), Gehlenit (–), Spinell (–)
Bonite Hibonit, Korund Anorthit (+), Gehlenit (–), Spinell (–)
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IA–TTA-1650
In Abb. 4.19 sind das LiMi-Bild sowie das Übersichts-EDS-Map und die entsprechen-
















Abb. 4.19: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit IA; Detailausschnitte der
Inﬁltrationszonen 1 und 2 in Abb. 4.20 und Abb. 4.21 dargestellt
Im LiMi-Bild ist die fast vollständige Durchdringung von TTA-1650 mit IA zu
erkennen, was sich in der Ca-Verteilung (Abb. 4.19, rechts) noch deutlicher zeigt. Die
Inﬁltration der Schlacke erfolgt dabei über die oﬀene Porosität und durch Auﬂösen der
Matrix.
Im EDS-Map und im Ca-Verteilungsbild sind Bereiche mit verstärkter Matrix-
auﬂösung zu erkennen (jeweils rechte Bildausschnitte). In diesen stark inﬁltrierten Zo-
nen ist lediglich das Korundgrobkorn (blau) stabil. Die Matrix wird durch Schlacke
(dunkelrosa), in der Anorthit (hellrosa) kristallisiert ist, ersetzt.
Bei höherer Vergrößerung des oberen Schlackekontakts (IZ1, Abb. 4.20) wer-
den ebenfalls Anorthitkristalle (im EDS-Map rot) in der Schlackeschicht sichtbar. In-
nerhalb des keramischen Substrats (Korund, gelb) ist inﬁltrierte Schlacke in den Korn-
zwickeln zu ﬁnden. Ebenso werden Ti-reiche Phasen (pink und türkis) detektiert, die
dem Keramikbestandteil Al2TiO5 zugeordnet werden können. Aus der Mg-Verteilung
(Abb. 4.20, rechts) wird ersichtlich, dass sich keine Spinellschicht am direkten Schlacke-
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Keramik-Kontakt ausgebildet hat, wie sie bei der sauren Asche mit TTA-1650 beob-
achtet werden konnte. Spinell wurde lediglich innerhalb der Schlacke ausgeschieden.
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Abb. 4.20: EDS-Map der Inﬁltrationszone 1 (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Ver-
teilung (Mitte und rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit IA
Bei detaillierter Untersuchung der inﬁltrierten Schlacke (IZ2) zeigen sich
längliche Anorthitkristalle (blau im EDS-Map, Abb. 4.21). Diese füllen die größeren



















Abb. 4.21: EDS-Maps der Inﬁltrationszone 2 (links und Mitte) und BSE-Bild der Anorthit-
zwickel (rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit IA
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Zwischen den Anorthitkristallen beﬁnden sich fein verteilte Spinelle (pink und braun
in den EDS-Maps, links und Mitte). Die Zwischenräume scheinen mit Schlacke gefüllt
zu sein (grün bzw. gelb). Erst bei sehr hohen Vergrößerungen (Abb. 4.21, Mitte und
rechts) zeigt sich, dass in den Anorthitzwickeln kleine Gehlenitkristalle gewachsen sind.
Aus dem Kristallgefüge in der Schlacke lässt sich ableiten, dass zuerst Anorthit aus-
geschieden wurde; gefolgt von Gehlenit. Der Zeitpunkt der Spinellkristallisation lässt
sich nicht genau bestimmen.
Die Korrosionsmerkmale der korundbasierten Keramiken nach den TOMAC-Tests


























































Abb. 4.22: Korrosionsmerkmale der korundbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit IA
Hieraus ist abzuleiten, dass die intermediäre Asche, mit ihrem hohen Silicium- und
Calcium-, aber geringen Aluminiumgehalt, bei allen vier Keramiken zu einer tiefen
Inﬁltration führt. Diese erfolgt hauptsächlich durch Auﬂösen der Al-reichen Matrix.
Für die drei Werkstoﬀe SST-11A-R13, TTA-1650 und AZT-AB-1500 zeigt sich ein sehr
ähnliches Korrosionsverhalten mit Anorthit und Gehlenit als Hauptreaktionsprodukte.
Dabei kommt es zu einer primären Kristallisation von Anorthit in den Schlackepo-
ren oder -nestern; gefolgt von Gehlenitausscheidungen in den Anorthitzwickeln. Beim
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Bonite (hauptsächlich Hibonit, CaAl12O19) wird zusätzlich zur Matrixinﬁltration das
Grobkorn stark angegriﬀen. Anorthit ist hierbei mittels RDA deutlich nachweisbar.
Allerdings ﬁnden sich nur sehr kleine Kristallausscheidungen innerhalb von Schlacke-
nestern, welche mittels EDS nicht genau analysiert werden können. Die intermediäre
Asche führt bei allen vier Keramiken zur Ausscheidung von Spinell innerhalb des Inﬁl-
trationsvolumens, jedoch zu keiner Ausbildung einer Spinellschicht.
Intermediäre Asche – spinellbasierte Keramiken
Wie auch bei den korundbasierten Werkstoﬀen führt die intermediäre Asche bei den
beiden spinellbasierten Keramiken zu einer tiefen Schlackeinﬁltration. Im makroskopi-
schen Vergleich weist AR78-AB-1500 dabei die deutlich stärkere Schädigung mit voll-
ständiger Durchdringung und ausgeprägtem Angriﬀ des Grobkorns auf. Im Folgenden
wird auf Keramik AR78-CMA72-1450 detailliert eingegangen. Eine stichpunktartige
Ergebnisdarstellung für AR78-AB-1500 ﬁndet sich im Anhang D.3.4 und im zusam-
menfassenden Vergleichsschema (Abb. 4.26).
Die mittels RDA detektierten Phasen sind für beide Keramiken in Tab. 4.7 aufgelis-
tet. Eine qualitative, vierstuﬁge Wertung der Anteile der Korrosionsprodukte ist durch
++ (sehr viel) bis – – (sehr wenig) gekennzeichnet.
Tab. 4.7: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den spinellbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit IA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
AR78-AB-1500 Spinell, Korund Anorthit (+)
AR78-CMA72-1450 Spinell, Korund Anorthit (+), Hibonit (+)
IA–AR78-CMA72-1450
In Abb. 4.23 sind links das LiMi-Bild des Probenquerschnitts sowie in der Mitte und
rechts das Übersichts-EDS-Map mit der entsprechenden Ca-Verteilung für Keramik
AR78-CMA72-1450 dargestellt. Im LiMi-Bild ist die tiefe Schlackeinﬁltration zu er-
kennen, welche durch zwei verschieden gefärbte Bereiche gekennzeichnet ist: einen hel-
len, links und rechts oben sowie einen tiefer liegenden, dunklen Bereich.

















Abb. 4.23: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für AR78-CMA72-1450 nach TOMAC-Test mit IA; Detailausschnit-
te der Inﬁltrationszone und des Hibonitbereichs in Abb. 4.24 und Abb. 4.25
dargestellt
Aus dem EDS-Map des Übersichtsbereichs (Abb. 4.23, Mitte) und dem Detailaus-
schnitt der Inﬁltrationszone (Abb. 4.24) wird ersichtlich, dass die helle Zone durch
Schlackeinﬁltration mit Anorthitkristallisation charakterisiert ist.
Anorthit ﬁndet sich im Bereich der aufgelösten Keramikmatrix (rosa bzw. pink), wo
er in Schlackenestern längliche Kristalle bildet. Darüber hinaus ist auch das Spinell-
und Korundgrobkorn in dessen Porosität mit Schlacke durchsetzt (siehe Ca-Verteilung,
Abb. 4.23, rechts).
In der dunkleren Inﬁltrationszone ﬁndet sich kein Anorthit, sondern Hibonit
als Korrosionsprodukt. Dieser bildet feine, längliche Kristalle innerhalb der inﬁltrier-
ten Schlacke, wobei auch kleinere Spinelle der Keramik durchdrungen werden (siehe
Abb. 4.25). Diese zonare Abfolge von Anorthit und tieferliegendem Hibonit kann auch
bei AR78-CMA72-1450 bei Interaktion mit der sauren Asche beobachtet werden. Je-
doch tritt sie nicht bei der anderen spinellbasierten Keramik (AR78-AB-1500) auf;
weder mit IA, noch mit SA.
Die beiden Keramiken unterscheiden sich hauptsächlich in den verwendeten Bin-
demitteln. Bei AR78-AB-1500 kommt kein Zement zum Einsatz, sondern die hydra-
tisierbare Tonerde „Alphabond 300“, welche < 0,1 Ma.-% CaO enthält. Für AR78-
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Abb. 4.24: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) und entsprechende Ca-Verteilung (Mitte)
sowie BSE-Bild der Anorthitkristallisation (rechts) für AR78-CMA72-1450 nach
TOMAC-Test mit IA
CMA72-1450 wurde ein neuartiger, spinellreicher Zement mit 68–72 Ma-% Spinell und
26–34 Ma.-% CA-Phasen (Grossit und Krotit) verwendet (Gehre, 2013). Die Bildung
von Hibonit kann somit durch die Reaktion der Al-gesättigten Schlacke mit der Ca-
reichen Matrix der Keramik erklärt werden. Eine genauere Betrachtung der Reaktions-
mechanismen ﬁndet im Abschnitt 4.3 anhand von thermochemischen Betrachtungen







Abb. 4.25: BSE-Bilder der Inﬁltrationszone mit Hibonitausscheidungen in verschiedenen
Vergrößerungen für AR78-CMA72-1450 nach TOMAC-Test mit IA
Zusammenfassend sind die Korrosionsmerkmale der beiden spinellbasierten Werk-
stoﬀe nach Interaktion mit IA im Vergleichsschema, Abb. 4.26, dargestellt.





























Abb. 4.26: Korrosionsmerkmale der spinellbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit IA
Beide Keramiken weisen eine tiefe (bei AR78-AB-1500 vollständige) Inﬁltration auf,
welche hauptsächlich durch Auﬂösen der Matrix erfolgt ist. Dabei zeigt auch das Grob-
korn verfärbte Säume, welche auf Schlackeinﬁltration in dessen oﬀene Porosität zurück-
zuführen sind. Trotz der massiven Durchdringung ist das keramische Gefüge stabil,
ohne deutliche Poren- oder Rissbildung. Als Korrosionsprodukte können Anorthit und
Hibonit detektiert werden, wobei letzterer nur bei AR78-CMA72-1450 auftritt. Hier
zeigt sich, wie schon bei der Interaktion mit SA, eine sukzessive Abfolge von Anorthit
und Hibonit. Eine Anreicherung von sekundärem Spinell in Form einer Spinellschicht
oder gut ausgebildeter Kristallen innerhalb von Schlackenestern kann nicht beobachtet
werden.
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Basische Asche – korundbasierte Keramiken
Die basische Asche führt bei den korundbasierten Werkstoﬀen zu den geringsten Inﬁl-
trationstiefen und bei zwei von vier Keramiken zu einer verbleibenden Schlackeschicht
auf dem Substrat. Sie ist durch einen hohen CaO- und gemäßigten SiO2-Gehalt bei
gleichzeitig wenig Al2O3 gekennzeichnet. Darüber hinaus besitzt sie, ähnlich wie SA, ca.
6 Ma.-%RFA MgO und ca. 7 Ma.-%RFA K2O. Durch den hohen Kaliumgehalt, in Kom-
bination mit einem ausgewogenem SiO2/CaO-Verhältnis, sollte eine niedrige Schlacke-
viskosität und demzufolge eine tiefe Inﬁltration zu erwarten sein. Dass diese so nicht
stattgefunden hat, kann durch die rasche Bildung von Mineralphasen erklärt werden.
Mittels RDA können die in Tab. 4.8 aufgeführten Mineralphasen nachgewiesen wer-
den. Die Kennzeichnung mit ++ bis – – gibt in vier Abstufungen qualitativ die Anteile
der Korrosionsprodukte von sehr viel bis sehr wenig an.
Tab. 4.8: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den korundbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit BA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
SST-11A-R13 Korund Gehlenit (++), Anorthit (+), Spinell (+), Hibonit (–)
TTA-1650 Korund Gehlenit (+), Spinell (–), Perowskit (–), Hibonit (– –)
AZT-AB-1500 Korund Gehlenit (+), Hibonit (–), Perowskit (– –), Spinell (– –)
Bonite Hibonit, Korund Gehlenit (+), Spinell (–)
Im Folgenden wird auf die Keramiken TTA-1650 und Bonite genauer eingegangen.
Die stichpunktartige Darstellung der REM/EDS-Ergebnisse der anderen beiden Kera-
miken SST-11A-R13 und AZT-AB-1500 erfolgt im Anhang D.3.5 und zusammenfassend
im Vergleichsschema, Abb. 4.32.
BA–TTA-1650
In Abb. 4.27 ist links das LiMi-Bild mit dem REM/EDS-Untersuchungsbereich für
Keramik TTA-1650 nach dem TOMAC-Test mit BA dargestellt. Bereits die mikrosko-
pische Aufnahme zeigt einerseits die geringe Eindringtiefe mit einer geringmächtigen
Schicht von Restschlacke auf dem Substrat und andererseits einen deutlich ausgepräg-
ten, hellen Reaktionssaum zwischen Keramik und Schlacke.


















Abb. 4.27: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit BA; Detailausschnitt der
Inﬁltrationszone in Abb. 4.28 dargestellt
Das Übersichts-EDS-Map (Abb. 4.27, Mitte) zeigt das keramische Gefüge aus
grobem Korundkorn (rot) mit eingelagerten TiO2-Al2O3-Mischphasen (grün und gelb)
und oﬀener Porosität (grau) in tieferen Bereichen. Im untersuchten Ausschnitt ist eine
Schlackeinﬁltration (blau und pink) bis ca. 1 mm Tiefe zu erkennen. In der verblei-
benden Schicht Restschlacke (violett) ﬁnden sich längliche Kristalle (braun), die bei
höherer Vergrößerung als Gehlenit identiﬁziert werden können (siehe auch Abb. 4.28,
links). Die Kristallisation von Gehlenit in der Restschlacke und innerhalb des inﬁltrier-
ten Bereichs wird auch in der Ca-Verteilung deutlich. In hellem Rosa (Abb. 4.27, Mitte)
ist die Ausscheidung von Spinell entlang des Schlacke-Keramik-Kontaktes zu erkennen.
Der Detailausschnitt (Abb. 4.28) zeigt, dass das keramische Gefüge durch die Kris-
tallisation von Gehlenit gesprengt wird. Die Matrix ist im Inﬁltrationsbereich vollstän-
dig aufgelöst und die Korundkörner sind aus ihrem Verbund gelöst. Einige Keramik-
körner wurden durch den Kristallisationsdruck bis in die Schlackeschicht transportiert
(siehe EDS-Map, Abb. 4.28, links). Das Korundgrobkorn (rot) zeigt deutliche Reakti-
onssäume (blau). Diese bestehen neben Al2O3 aus bis zu 5,9 Ma.-%EDS K, aber auch
aus den übrigen Schlackeelementen Ca (3,3 Ma.-%EDS) und Si (2,8 Ma.-%EDS). Die
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basische Asche führt somit nicht nur zu einer massiven Auﬂösung der Matrix, sondern














Abb. 4.28: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Al- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit BA
In der Mg-Verteilung (Abb. 4.28, rechts) zeigt sich, dass es trotz verstärkter Aus-
scheidung von Spinell am Keramik-Schlacke-Kontakt zu keiner Ausbildung einer (ge-
schlossenen) Spinellschicht kommt. Spinell ﬁndet sich nur in der auf dem Substrat
verbleibenden Schlackeschicht, was für eine frühe Ausscheidung, ohne Änderung der
Schlackechemie durch Keramikauﬂösung, spricht.
Neben den Hauptkorrosionsprodukten Gehlenit und Spinell können mittels RDA
noch Hibonit und Perowskit (CaTiO3) nachgewiesen werden. Bereits in der Al-Vertei-
lung des Detailausschnitts (Abb. 4.28, Mitte) sind feine nadelige Strukturen zwischen
den Korundkörnern zu erkennen. Bei deutlich höheren Vergrößerungen (Abb. 4.29,
rechts) können diese als Hibonit identiﬁziert werden.




Abb. 4.29: BSE-Bilder der Inﬁltrationszone mit Hibonitausscheidungen in verschiedenen
Vergrößerungen für TTA-1650 nach TOMAC-Test mit BA
BA–Bonite
Bei dem Asche-Keramik-Paar BA–Bonite zeigt sich im LiMi-Bild (Abb. 4.30, links)
ein deutlich tieferes Eindringen von Schlacke (ca. 4 mm) als bei der Keramik TTA-1650.















Abb. 4.30: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für Bonite nach TOMAC-Test mit BA; Detailausschnitt der Inﬁl-
trationszone in Abb. 4.31 dargestellt
Im Übersichts-EDS-Map und in der Ca-Verteilung (Abb. 4.30, Mitte und rechts)
ist die Inﬁltration durch Umwandlung der keramischen Matrix zu erkennen. Hierbei ist
das gesamte Inﬁltrationsvolumen durch die Kristallisation von Gehlenit (violett und
gelb) gekennzeichnet. Dieser ﬁndet sich sowohl in der verbleibenden Schlackeschicht als
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auch bis tief in den Inﬁltrationsbereich hinein, was im Ca-Verteilungsbild anhand der
länglichen Kristallstrukturen sichtbar wird. Neben dem starken Angriﬀ der Matrix ist
auch das Hibonitgrobkorn (blau im EDS-Map) bis zu 1 mm tief inﬁltriert.
Bei höherer Vergrößerung (Abb. 4.31) sind die Gehlenitkristalle (blau im EDS-
Map) deutlich zu erkennen. In der entsprechenden Ca-Verteilung wird sichtbar, dass
diese auch durch das Hibonitgrobkorn hindurch wachsen und dieses dadurch aufspren-
gen. Der keramische Verbund wird somit stark geschädigt.
Im Mg-Verteilungsbild (Abb. 4.31, rechts) ist die Ausscheidung von Spinell entlang
des Schlacke-Keramik-Kontaktes und innerhalb des Inﬁltrationsvolumens zu erkennen.
Trotz der konzentrierten Ausscheidung im direkten Kontakt kommt es zu keiner Aus-













Abb. 4.31: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für Bonite nach TOMAC-Test mit BA
Für alle vier korundbasierten Keramiken zeigt sich ein ähnliches Korrosionsverhalten
bei der Interaktion mit der basischen Asche. Die Korrosionsmerkmale sind zusam-
menfassend in Abb. 4.32 dargestellt.
Bei den vier Werkstoﬀen bildet jeweils Gehlenit das Hauptkorrosionsprodukt und
führt durch die Ausbildung von länglichen Kristallen zum mehr oder weniger deutli-
chen Aufsprengen des keramischen Verbundes. Daneben ﬁndet sich noch Hibonit in
Form von feinen, nadeligen Kristallen, der jedoch nur bei SST-11A-R13 zu einer er-






































































Abb. 4.32: Korrosionsmerkmale der korundbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit BA
kennbaren Schädigung führt. Durch den hohen Magnesiumgehalt von BA kommt es bei
allen vier Keramiken zur Ausscheidung von Spinell; bevorzugt am Schlacke-Keramik-
Kontakt, aber auch innerhalb der inﬁltrierten Matrix. Die Ausbildung einer geschlos-
senen Schutzschicht kann jedoch nirgends beobachtet werden.
Basische Asche – spinellbasierte Keramiken
Die beiden spinellbasierten Keramiken weisen gegenüber der basischen Asche makrosko-
pisch eine gute Korrosionsbeständigkeit mit einer geringen Inﬁltrationstiefe und einer
dünnen Schicht von Restschlacke auf der Substratoberﬂäche auf. Im Folgenden wird auf
den Werkstoﬀ AR78-AB-1500 detailliert eingegangen. Eine stichpunktartige Ergebnis-
darstellung für AR78-CMA72-1450 ﬁndet sich im Anhang D.3.6 und zusammenfassend
in Abb. 4.36 am Ende dieses Abschnitts.
Die mittels RDA nachgewiesenen Mineralphasen sind in Tab. 4.9 mit einer qualita-
tiven, vierstuﬁgen Wertung der jeweiligen Anteile aufgelistet. Neben den Keramikbe-
standteilen Spinell und Korund bildet Gehlenit die Hauptphase.
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Tab. 4.9: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei den spinellbasierten Keramiken
nach TOMAC-Test mit BA
Keramikbestandteile Phasenneubildungen
AR78-AB-1500 Spinell, Korund Gehlenit (++), Spinell (+), Merwinit (– –)
AR78-CMA72-1450 Spinell, Korund Gehlenit (++), Spinell (+), Hibonit (+), Merwinit (– –)
BA–AR78-AB-1500
Das LiMi-Bild für Keramik AR78-AB-1500 sowie das Übersichts-EDS-Map und die
entsprechende Ca-Verteilung sind in Abb. 4.33 dargestellt. Hierin zeigt sich die geringe
Inﬁltrationstiefe von ca. 2 mm, welche hauptsächlich über Umwandlung der kerami-
schen Matrix stattﬁndet. Lediglich im Bereich einer großen, oﬀenen Pore kommt es zu
















Abb. 4.33: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit BA; Detailausschnitte
der Inﬁltrationszone und des Grobkorns in Abb. 4.34 und Abb. 4.35 dargestellt
Im Übersichts-EDS-Map (Abb. 4.33, Mitte) ist das keramische Gefüge aus Ko-
rundgrobkorn (blau) und Spinellgrobkorn (violett) zu erkennen. Die ungestörte Matrix
besteht aus feinkörnigem Spinell und Korund (violett, blau, rot). Im untersuchten Aus-
schnitt ist eine Schlackeinﬁltration bis ca. 1 mm Tiefe zu erkennen, welche besonders
in der Ca-Verteilung sichtbar wird (siehe Abb. 4.33, rechts). Darin zeigen sich auch
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längliche Strukturen mit erhöhter Ca-Konzentration, welche bei höherer Vergrößerung
(Abb. 4.34, Mitte) als Gehlenitkristalle identiﬁziert werden können.
Im Detailausschnitt der Inﬁltrationszone zeigt sich, dass die ﬂüssige Schlacke
nicht nur innerhalb der Matrix zur Bildung von Gehlenit geführt hat, sondern auch
entlang der Subkorngrenzen des Spinellgrobkorns eingedrungen ist. Durch das Kristall-
wachstum von Gehlenit wurden die Spinellkörner aufgesprengt und somit das kerami-











Abb. 4.34: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit BA
Bereits im LiMi-Bild ist zu erkennen, dass das Korundgrobkorn dem Schlackean-
griﬀ besser standhält als die Matrix. In Abb. 4.35 (links) zeigt sich lediglich ein dünner
Reaktions-/Inﬁltrationssaum (violett) am direkten Schlacke-Korund-Kontakt. Dieser
besteht hauptsächlich aus Al2O3 mit geringen Anteilen der Schlackeelemente Ca, Mg,
K und Si (jeweils ca. 1 Atom-%EDS). In der verbleibenden Schicht Restschlacke über
dem Korundgrobkorn ﬁnden sich neben länglichen Gehlenitkristallen auch Ausschei-
dungen von kleinen Spinellkristallen, was im Mg-Verteilungsbild (Abb. 4.35, rechts)
besonders deutlich wird. Die Spinellausscheidungen sind wellenförmig über dem Ko-
rundgrobkorn angereichert, was auf eine Aluminiumdiﬀusion aus der Keramik in die
Schlacke hindeutet.











Abb. 4.35: EDS-Map des Korundgrobkorns (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit BA
Die beiden spinellbasierten Keramiken weisen sehr ähnliche Korrosionserschei-
































Abb. 4.36: Korrosionsmerkmale der spinellbasierten Keramiken nach TOMAC-Test mit BA
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Bei beiden kommt es zu einer vergleichsweise geringen Inﬁltration von 1 bis 2 mm
Tiefe. Innerhalb der Inﬁltrationszone zeigt sich jedoch eine ausgeprägte Schädigung.
Hierbei führt v. a. die Kristallisation von Gehlenit zu einem Aufsprengen des kerami-
schen Gefüges. Im Unterschied zu Keramik AR78-AB-1500, welche einen Binder auf
Al2O3-Basis besitzt, ﬁndet sich bei AR78-CMA72-1450 eine Zone mit Hibonitausschei-
dungen unterhalb der Gehlenitkristallisation. Die Bildung von Hibonit kann durch den
Ca-haltigen CMA72-Binder begründet werden. Eine detaillierte Herleitung der Wech-
selwirkungsmechanismen ﬁndet im folgenden Abschnitt 4.3 anhand von thermochemi-
schen Betrachtungen statt.
Chromstein Cr2O3-1 – SA/IA/BA
Der Chromstein Cr2O3-1 dient als Referenz zum Vergleich mit den übrigen untersuch-
ten, neuen Werkstoﬀen. Er weist gegenüber allen drei Testaschen eine gute Korrosi-
onsbeständigkeit auf, welche sich durch eine geringe Inﬁltrationstiefe und den Verbleib
von verglaster Restschlacke auf der Oberﬂäche kennzeichnet. Im Folgenden wird bei-
spielhaft auf die Wechselwirkung mit der intermediären Asche eingegangen. Die beiden
Asche-Keramik-Paare SA–Cr2O3-1 und BA–Cr2O3-1 werden im Anhang D.3.7 und im
Vergleichsschema am Ende dieses Abschnitts (Abb. 4.41) stichpunktartig beschrieben.
Die RDA zeigt neben den Keramikbestandteilen nur sehr wenige Phasenneubildun-
gen, was die geringe Wechselwirkung zwischen den drei Schlacken und dem Chromstein
belegt. Die nachgewiesenen Phasen sind in Tab. 4.10 aufgelistet, wobei für die gebilde-
ten Mineralphasen eine qualitative, vierstuﬁge Wertung der Anteile gegeben ist.
Tab. 4.10: Mittels RDA nachgewiesene Mineralphasen bei der Keramik Cr2O3-1 nach
TOMAC-Test mit SA, IA und BA




SA Spinell (+), Chrom(II)-sulﬁd (– –)
IA Wollastonit (+), Chrom(III)-sulﬁd (–)
BA Spinell (+)
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In den Elementverteilungsbildern (Abb. 4.37) des Asche-Keramik-Paars IA–Cr2O3-1










Abb. 4.37: Elementverteilungsbilder von Zr, Ca, Si, Al, Cr und Na im Übersichtsbereich für
Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit IA
Dieser besteht aus einer Mischung von dicht gesintertem Cr2O3-Grobkorn (siehe Cr-
Verteilung) und einem porösen Grobkorn aus ZrO2 + (Cr,Al)2O3 (vgl. Al- und Zr-Ver-
teilung). Das ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorn ist weiterhin mit einem Si-/Al-/Na-reichen
Binder abgebunden (ca. 30, 10 und 4 Atom-%EDS). Abb. 4.38 zeigt den Ausschnitt
eines entsprechenden Grobkorns im ungeschädigten Bereich der Keramik Cr2O3-1 in
hoher Vergrößerung (siehe Kennzeichnung „LP“ im LiMi-Bild, Abb. 4.39). Die als Bin-
der bezeichnete Phase unterscheidet sich deutlich von der Schlacke IA durch den sehr
geringen Gehalt an Calcium (Ca: 0,3–0,4 Atom-%EDS). Durch den hohen Siliciumge-
halt des Binders kann die Schlackeinﬁltration nur anhand der Ca-Verteilung ermittelt
werden (vgl. Ca- und Si-Verteilung in Abb. 4.37).




























Abb. 4.38: Linienproﬁl für die Si-, Al-, Cr- und Na-Verteilung durch ein (Cr,Al)2O3-Grob-
korn im ungeschädigten Bereich von Cr2O3-1; vgl. Abb. 4.39
IA–Cr2O3-1
Das LiMi-Bild sowie das Übersichts-EDS-Map der Probe IA–Cr2O3-1 zeigen deutlich
die verbleibende Schlackeschicht von ca. 1 mm Stärke mit einer weiten Ausbreitung auf



















Abb. 4.39: LiMi-Bild (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-Verteilungs-
bild (rechts) für Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit IA; Detailausschnitt der Inﬁl-
trationszone in Abb. 4.40 dargestellt
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Anhand des Ca-Verteilungsbildes (Abb. 4.39, rechts) zeigt sich eine geringe
Schlackeinﬁltration, die hauptsächlich im direkten Kontakt zum ZrO2-(Cr,Al)2O3-
Grobkorn auftritt. Dabei dringt die Schlacke einerseits in die oﬀene Porosität dieses
Keramikbestandteils ein und andererseits wird der Si- und Al-reiche Binder teilweise
aufgelöst. Das Eskolaitgrobkorn ist hingegen stabiler gegen den Schlackeangriﬀ und
wird nur im obersten Bereich bis ca. 300 μm Tiefe über seine oﬀene Porosität inﬁltriert
(siehe Abb. 4.40).
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Abb. 4.40: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Cr-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test mit IA
Mittels RDA konnte für die intermediäre Asche hauptsächlich Wollastonit (CaSiO3)
und, zu geringen Anteilen, Chrom(III)-sulﬁd (Cr2S3) als Phasenneubildungen nach-
gewiesen werden. Im Detailausschnitt des Schlacke-Keramik-Kontakts (Abb. 4.40) ﬁn-
den sich beide Phasen als Ausscheidungen in der Schlackeschicht oberhalb des Kera-
miksubstrates. Chrom(III)-sulﬁd bildet dabei feine Nadeln (siehe EDS-Map und Cr-
Verteilung), wohingegen Wollastonit bäumchenartige Kristalle (Skelettwachstum) auf-
weist. Das Skelettwachstum der Wollastonitkristalle deutet auf eine rasche Bildung
während des Abkühlens hin.
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Die Korrosionsmerkmale des Chromsteins nach Auslagerung mit den drei Test-











































Abb. 4.41: Korrosionsmerkmale von Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit SA, IA und BA
Für alle drei Aschen zeigt sich ein ähnliches, sehr geringes Schädigungsbild. Die Inﬁl-
tration von Schlacke ﬁndet hauptsächlich über das poröse ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorn
statt. Das tiefste Eindringen von ca. 2 mm lässt sich dabei für BA beobachten. Bei
der Interaktion von SA und BA mit dem Chromstein kommt es zur Ausscheidung von
Mg-Cr-Spinell, welcher bei SA zur Ausbildung einer dichten Spinellschicht im direk-
ten Schlacke-Keramik-Kontakt führt; bei BA hingegen nur zu losen Ausscheidungen.
Der MgO-Gehalt von 3,8 Ma.-% bei IA reicht scheinbar nicht zur Bildung von Mg-Cr-
Spinell.
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4.3 Ableitung von Korrosionsmechanismen
Die Korrosionsuntersuchungen (TOMAC-Tests und nachfolgende Probencharakterisie-
rung) haben gezeigt, dass der Hauptschlackeangriﬀ durch das Auﬂösen der keramischen
Matrix stattﬁndet. Aufgrund der guten Benetzbarkeit und der hohen oﬀenen Porosi-
tät von ca. 13 bis 18 % (vgl. Tab. C.1, S. 185) kann die Schlacke zudem tiefer in die
Keramik eindringen und dort ebenfalls mit der Matrix reagieren. Die Korrosion ist
somit durch die Wechselwirkungen der ﬂüssigen Schlacke mit der keramischen Matrix
bestimmt. Die Auﬂösung führt zur Zerstörung des Gefüges durch:
a) Herauslösen und Freistellen des Grobkorns sowie
b) Phasenneubildungen in Verbindung mit Kristallwachstum.
Bei den von Gehre (2013) entwickelten und in dieser Arbeit untersuchten Werkstoﬀen
handelt es sich um korund- bzw. spinellbasierte Keramiken, wobei letztere ebenfalls
anteilig Korundgrobkorn und eine Al2O3-haltige Matrix besitzen (vgl. Tab. C.2, S. 186).
Im Allgemeinen ist die Al2O3-Komponente leichter in Schlacke löslich als die MgAl2O4-
Komponente (Sadatomi et al., 2011). Dies bestätigen auch die REM/EDS-Ergebnisse
der spinellbasierten Keramik AR78-AB-1500, bei der im Bereich der Schlackeinﬁltration
nur noch das Spinellgrob- und -feinkorn übrig geblieben sind (siehe Abb. 4.17).
Somit kann ein vereinfachter Korrosionsmechanismus als Reaktion der Schlacke
mit dem Al2O3 der Keramik formuliert werden (siehe Abb. 4.42). Bei diesem verein-
fachten Mechanismus ist die Korrosion einer Al2O3-haltigen Keramik nur noch von
der Zusammensetzung der Asche/Schlacke abhängig (bei sonst konstanten Bedingun-
gen, wie z. B. Temperatur und Atmosphäre). Je nach Ausgangszusammensetzung der
Asche (Schlacke0) scheiden sich beim Lösen von keramischem Al2O3 verschiedene Ca-
Alumosilikate und/oder Ca-Aluminate aus. Die Schlacke verarmt dadurch an SiO2
(Schlacke1) und reichert sich mit fortschreitendem Lösen von Keramikbestandteilen
an Al2O3 an (Schlacken+1). Beim Erreichen des Sättigungspunktes von Al2O3 wird
Korund ausgeschieden und die SchlackeEnd steht mit der Keramik im Gleichgewicht.
Um die Wechselwirkungen (Lösen und Ausscheiden) zwischen Schlacke und Keramik
darzustellen, kann die Aschezusammensetzung in einem isothermen Schnitt des
ternären SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramms eingetragen werden. Dazu muss die
Aschezusammensetzung auf diese drei Hauptkomponenten normiert werden, was eine















Abb. 4.42: Vereinfachter Korrosionsmechanismus Al2O3-haltiger Keramik gegenüber silika-
tischer Schlacke
starke Vereinfachung des Systems darstellt. Da v. a. Alkalien einen Einﬂuss auf das
Schlackeverhalten haben, können diese mit einem ﬁxen Anteil als vierte oder fünfte
Komponente einbezogen werden.
Durch das Auﬂösen des Al2O3 der Keramik verschiebt sich die Schlackezusammen-
setzung in Richtung dieser Komponente (siehe Abb. 4.43, links). Je nach Ausgangszu-
sammensetzung der Asche/Schlacke schneidet sie dabei die Stabilitätsfelder verschiede-
ner fester Phasen. Durch Ausscheidung (Kristallisation) dieser Phasen ändert sich die
Schlackezusammensetzung entlang der Liquiduslinie zwischen Fest- und Flüssigphase.
Das Auﬂösen, und damit die Korrosion, kommt zum Erliegen, sobald die Schlacke-
zusammensetzung das Stabilitätsfeld von Korund erreicht. Dann stehen Lösen und
Ausscheiden von Al2O3 miteinander im Gleichgewicht (Vázquez et al., 2009).
In Abb. 4.43 (links) ist die Position der drei Testaschen im ternären Phasendia-
gramm von SiO2, CaO und Al2O3 eingetragen. Die Pfeile in Richtung Al2O3 beschrei-
ben dabei den prinzipiellen Pfad der jeweiligen Schlackeentwicklung. Daneben sind die
mittels FactSage berechneten Gleichgewichtsphasen im isothermen Schnitt des Pha-
sendiagramms bei 1450 °C dargestellt (siehe Abb. 4.43, rechts). Ein Einﬂuss der redu-
zierenden Atmosphäre im ternären SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm ist bis zu einem
Sauerstoﬀpartialdruck von p(O2) = 4,3 ¨ 10´19 atm (Zersetzung von SiO2 zu Si + O2)
nicht vorhanden. Die TOMAC-Versuche fanden zwar unter streng reduzierenden Be-
dingungen statt, jedoch wurde der Sauerstoﬀpartialdruck bei 1450 °C in unmittelbarer
Umgebung der Probe auf ca. 10´14–10´9 atm berechnet (Reinmöller et al., 2016). So-
mit fanden die folgenden Berechnungen der Phasendiagramme bei p(O2) = 1 atm satt.

















































































Abb. 4.43: Position der drei Testaschen im SiO2-CaO-Al2O3-Dreiecksdiagramm (links) und
Stabilitätsbereiche der Gleichgewichtsphasen bei 1450 °C (rechts); grau hinter-
legt ist der Stabilitätsbereich von Korund
Detaillierte Betrachtungen zur Abhängigkeit des SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramms
vom Sauerstoﬀpartialdruck ﬁnden sich im Anhang D.5.1.
Da sowohl in den RDA- als auch in den REM/EDS-Untersuchungen keine Na-
oder K-haltigen Mineralbildungen gefunden wurden, kann davon ausgegangen
werden, dass sich Natrium und Kalium in der Schmelze angereichert haben. Demnach
haben sie einen Einﬂuss auf die Fließtemperatur bzw. die Schlackeviskosität bei gege-
bener Temperatur. Darüber hinaus beeinﬂussen diese Alkalien die Stabilitätsbereiche
der Flüssigphase im SiO2-CaO-Al2O3-(Na2O/K2O)-Phasendiagramm (siehe Abb. D.33
im Anhang D.5.2). Dieser Aspekt wird in der folgenden Betrachtung der verschiedenen
Systeme berücksichtigt, indem die isothermen Schnitte der Phasendiagramme bei einer
ﬁxen Konzentration von Na2O und/oder K2O (der Aschezusammensetzung entspre-
chend) berechnet werden. Bei 1450 °C ﬁnden sich die Alkalien v. a. in der berechneten
Flüssigphase und im Bereich der Al-reichen Ecke in Form von β-Al2O3 wieder (siehe
Abb. 4.44, S. 96).
Die hohen Gehalte an Eisenoxid der drei Testaschen (7–11 Ma.-%RFA Fe2O3)
führen unter den Bedingungen der TOMAC-Versuche (streng reduzierend) zur Aus-
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scheidung von metallischem Eisen in der Schmelze, welches sich, von der restlichen
Schlacke separiert, auf dem keramischen Substrat als Eisenperlen absetzt. Da sonst
keine Fe-haltigen Minerale nachgewiesen werden können, wird Eisen nicht mit in die
thermochemischen Berechnungen einbezogen.
Der Magnesiumgehalt der Asche scheint eine entscheidende Funktion bei der Bil-
dung von Spinell, entweder lose verteilt in der Schlacke oder als Schicht auf dem Sub-
strat, zu besitzen. Da außer Spinell (MgAl2O4) keine weiteren Mg-haltigen Silkate
gefunden wurden, wird MgO nicht als vierte oder fünfte Komponente im SiO2-CaO-
Al2O3-Phasendiagramm aufgenommen. Die Spinellbildung kann nach Vázquez et al.
(2009) bei der Wechselwirkung zwischen Schlacke und Keramik als separate Reaktion
betrachtet werden (siehe Gl. 4.1), ohne dass sie Einﬂuss auf die Bildung der anderen
Silikate oder Aluminate nimmt.
Al2O3 (Keramik) ` MgO (Schlacke) ÝÑ MgAl2O4 (4.1)
Für die Berechnung der Phasendiagramme (isotherme Schnitte bei 1450 °C) und
die Ableitung von Korrosionsmechanismen liegen zusammenfassend folgende Punkte
zugrunde:
• Die Zusammensetzung der drei Testaschen lässt sich auf die Hauptkomponenten
SiO2, CaO und Al2O3 + die entsprechenden Alkaligehalte reduzieren.
• Die Bildung der Mineralphasen (Korrosionsprodukte) ﬁndet im thermochemi-
schen Gleichgewicht und nicht während des Abkühlens statt.
• Der Sauerstoﬀpartialdruck hat bis hinab zu p(O2) = 4,3 ¨ 10´19 atm keinen Ein-
ﬂuss auf das SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm, weshalb bei p(O2) = 1 atm ge-
rechnet wurde.
• Fe, FeO oder Fe2O3 wurden nicht mit in die Berechnungen einbezogen, da sich
im Versuch metallisches Eisen von der Schlacke separiert hat und nicht an der
Bildung von Korrosionsprodukten beteiligt war.
• MgO wurde nicht mit in die Berechnung einbezogen, da die Spinellbildung unab-
hängig von der Silikat- und Aluminatbildung abläuft.
Entsprechend Abb. 4.43, S. 93 müssten sich, unabhängig von der Keramik, jedoch
abhängig von der Schlackezusammensetzung, stets Anorthit (CaAl2Si2O8), Gehlenit
(Ca2Al2SiO7) und/oder Hibonit (CaAl12O19) als Korrosionsprodukte bilden. Die RDA
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und REM/EDS-Untersuchungen zeigen, dass diese Phasen tatsächlich die Hauptmine-
ralbildungen darstellen.
Dass es trotzdem zu Unterschieden im Korrosionsverhalten der einzelnen Kerami-
ken kommt, kann durch ihr Mikrogefüge, die genaue chemische Zusammensetzung der
Matrix und damit durch die Verfügbarkeit von Al2O3 zur Bildung der genannten Ca-
Alumosilikate und -Aluminate erklärt werden.
Im Folgenden werden die Korrosionsmechanismen in Abhängigkeit von den drei Test-
aschen genauer beschrieben.
4.3.1 Wechselwirkungen mit der sauren Asche
Die saure Asche ist neben den Hauptkomponenten SiO2, CaO und Al2O3 durch re-
lativ hohe Alkaligehalte (5,1 Ma.-%RFA Na2O und 3,4 Ma.-%RFA K2O) geprägt. In
Abb. 4.44 ist der isotherme Schnitt des entsprechenden quinären Phasendiagramms
bei 1450 °C dargestellt.
Der Hauptunterschied zum ternären Phasendiagramm besteht in einem deutlich ver-
größerten Stabilitätsbereich der Flüssigphase (vgl. Abb. 4.43, rechts). Bei der Zugabe
von K2O berechnet FactSage außerdem Leucit (KAlSi2O6) als stabile Mineralphase
über einen weiten Zusammensetzungsbereich. Da Leucit weder mittels RDA noch in
den REM/EDS-Untersuchungen nachgewiesen werden konnte, wurde diese Phase in
den FactSage-Berechnungen gesperrt (Abb. 4.44 zeigt Phasendiagramm ohne Leucit).
Wie aus Abb. 4.44 hervorgeht, liegt die Zusammensetzung von SA in einem Bereich,
wo Anorthit und Flüssigphase im Gleichgewicht nebeneinander vorliegen. Das
bedeutet, dass auch ohne das Auﬂösen von Al2O3 Anorthit in der Schlacke kristallisie-
ren würde. Durch das Lösen von Al2O3, v. a. aus der Matrix der Keramik, verschiebt
sich die Schlackezusammensetzung von Punkt L1 entlang der Liquiduslinie zu L2. In
diesem Punkt triﬀt sie auf das Stabilitätsfeld von Korund + Schlacke, wodurch Korund
beginnt, sich aus der Flüssigphase auszuscheiden. Schlacke und Keramik (Al2O3) stehen
in diesem Punkt im Gleichgewicht, wodurch die Triebkraft in Form eines Konzentra-
tionsunterschieds fehlt, um weiteres Al2O3 aus der Keramik zu lösen. Die Korrosion
kommt aus thermochemischen Gesichtspunkten zum Erliegen.











































Abb. 4.44: Schlackeentwicklung von SA im SiO2-CaO-Al2O3-Na2O-K2O-Phasendiagramm
(5 Ma.-% Na2O, 3 Ma.-% K2O) bei 1450 °C; gestrichelte Linie zeigt Lösungspfad
von Hibonit (ca. 8,4 Ma.-% CaO)
Die REM/EDS-Untersuchungen (Abschnitt 4.2.2) bestätigen die Bildung von An-
orthit bei der Wechselwirkung von SA sowohl mit den korundbasierten als auch den
spinellbasierten Werkstoﬀen. Bei der Keramik Bonite konnte kein Anorthit gefunden
werden. Stattdessen stellt Korund das Hauptkorrosionsprodukt dar. Für Keramik AZT-
AB-1500 konnten keine Mineralneubildungen detektiert werden. Die Korrosionsproduk-
te sind für die einzelnen Keramiken nach Beanspruchung mit SA in Tab. 4.11 zusam-
mengefasst.
Für die drei Keramiken SST-11A-R13, TTA-1650 und AR78-AB-1500 bildet Anorthit
das alleinige Korrosionsprodukt. Für diese Werkstoﬀe wäre demnach eine sehr geringe
Schädigung zu erwarten, da nur wenig Al2O3 gelöst werden muss, bis sich Korund aus
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Tab. 4.11: Korrosionsprodukte nach Wechselwirkung mit SA im TOMAC-Test
Korrosionsprodukt Keramik
Anorthit SST-11A-R13, TTA-1650, AR78-AB-1500
Anorthit + Hibonit AR78-CMA72-1450
Korund Bonite
– AZT-AB-1500
der gesättigten Schlacke ausscheidet. Dies triﬀt jedoch nur für die beiden letztgenannten
zu.
SA–SST-11A-R13
Bei der Entwicklung von SST-11A-R13 wurde der Ansatz verfolgt, durch Zugabe von
Braunkohleasche (IA) die Chemie der Binderphase der Schlacke anzupassen. Da-
durch sollte die Triebkraft im Sinne von Konzentrationsunterschieden zwischen Ke-
ramik und Schlacke verringert werden, was ein vermindertes Auﬂösen zur Folge hät-
te (Gehre & Aneziris, 2012). In den Untersuchungen von Gehre & Aneziris (2012)
konnte gezeigt werden, dass bei 1300 °C v. a. unter reduzierenden Bedingungen (CO-
Atmosphäre) die Zugabe von Braunkohleasche eine deutliche Verbesserung der Korro-
sionsbeständigkeit im Vergleich zu einer Al2O3-Referenzkeramik bewirkte. Bei 1450 °C
wies die Keramik mit 11 Ma.-% Braunkohleasche jedoch deutliche Korrosionserschei-
nungen, sowohl unter oxidierender als auch reduzierender Atmosphäre, auf.
Die in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen bestätigen die Ergebnisse von
Gehre & Aneziris (2012) bei 1450 °C. Keramik SST-11A-R13 zeigt im Vergleich zu den
übrigen Werkstoﬀen mit die stärkste Korrosion gegenüber der sauren Asche. Dies hat
mehrere Gründe:
• Bei der zugegebenen Asche handelt es sich um die intermediäre Asche (IA) mit
einem hohen SiO2- und CaO-Gehalt (ca. 43 und 27 Ma.-%RFA). Das korrosive
Medium (in diesem Fall SA) besitzt deutlich weniger CaO (ca. 9 Ma.-%RFA),
wodurch es hier zu einem Konzentrationsgradient kommt.
• Die Sinterung von SST-11A-R13 fand unter reduzierender Atmosphäre bei
1300 °C statt. Entsprechend der ASV-Untersuchungen liegt die Fließtempera-
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tur von IA unter reduzierenden Bedingungen bei 1300 °C (vgl. Abb. 4.1 in Ab-
schnitt 4.1.2), was die vergleichsweise gute Beständigkeit bis 1300 °C und das
Versagen bei 1450 °C in den Versuchen von Gehre & Aneziris (2012) begründet.
• Nach dem Brand wurde lediglich Grossit (CaAl4O7) als Ca-haltige Phase detek-
tiert, was bedeutet, dass noch viel unreagiertes SiO2 in Form einer Glasphase
in der Matrix vorhanden war. Bei den Versuchsbedingungen des TOMAC-Tests
(1450 °C) ist diese Glasphase aufgeschmolzen und bildete zusammen mit der inﬁl-
trierten Schlacke eine vergleichsweise große Menge an lösender Flüssigphase. Da
die Braunkohleasche, und damit nach dem Brand die Glasphase, homogen verteilt
in der Keramik vorlag, bildete sich bei der Versuchstemperatur im gesamten Ge-
füge eine Flüssigphase, was wiederum die tiefgreifende Inﬁltration ermöglichte.
Auch Poirier et al. (2013) haben bei ihren Untersuchungen zu Korrosionsme-
chanismen bei Al2O3-MgO-Keramiken einen korrosionsfördernden Einﬂuss von
zu viel SiO2 in Form von Mikrosilica festgestellt und diesen durch die Bildung
von Flüssigphase und Anorthit während des Sinterns begründet. Eine gleiche,
kritische Bewertung sehen auch Sako et al. (2012b) im Einsatz von Mikrosilica
zur Herstellung von spinellhaltigen Keramiken, da dieses durch die Bildung von
Schmelzen während des Sinterns die Korrosionsbeständigkeit drastisch senkt.
• Im Vergleich zu den übrigen untersuchten Keramiken weist SST-11A-R13 eine
erhöhte oﬀene Porosität (17,2 %) auf, welche nur von Bonite und AR78-AB-1500
übertroﬀen wird (vgl. Tab. 3.1, Abschnitt 3.1.1). Eine hohe oﬀene Porosität ist
für eine gute Temperaturwechselbeständigkeit notwendig, jedoch bedingt sie eine
leichtere Inﬁltration von ﬂüssiger Schlacke in die Keramik.
Die Keramiken TTA-1650 und AR78-AB-1500 weisen beide eine sehr gute Kor-
rosionsbeständigkeit auf, mit geringer Schlackeeindringtiefe und einer verbleibenden
Schicht aus verglaster Schlacke auf dem Substrat. Die korundbasierte Keramik besitzt
eine vergleichsweise geringe oﬀene Porosität von 14,9 %, wohingegen die spinellbasierte
Keramik mit 18,1 % den zweithöchsten Wert aufweist.
SA–TTA-1650
Bei TTA-1650 scheinen demnach noch weitere Faktoren, außer der geringen oﬀenen Po-
rosität, die gute Korrosionsbeständigkeit zu bewirken. Die REM/EDS-Untersuchungen
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zeigen eine starke Kristallisation von Anorthit innerhalb der verbleibenden Schlacke-
schicht und in Bereichen von Schlackeinﬁltration in die oﬀene Porosität. Dies bestätigt
die thermochemischen Betrachtungen, wobei SA bereits im Stabilitätsfeld von Anor-
thit und Flüssigphase liegt und demnach nur wenig Al2O3 gelöst werden muss, um den
Stabilitätsbereich von Korund zu erreichen.
Im Gegensatz zu SST-11A-R13 wurde für TTA-1650 nur Reaktivtonerde und
hydratisierbare Tonerde als Binder verwendet, sodass keine Ca- oder Si-haltigen
Phasen in der Matrix vorlagen (siehe Tab. 4.12 und Tab. C.2 im Anhang C.1). Der
positive Eﬀekt von hydratisierbarer Tonerde an Stelle von Calciumaluminat-(CA)-Ze-
ment auf die Korrosionsbeständigkeit wurde auch von Tomba Martinez et al. (2015a)
für Spinell-Alumina-Keramik beschrieben. Die Autoren machen die gute Verfügbarkeit
des sehr feinkörnigen Al2O3, und damit die frühe Übersättigung der Schmelze an die-
ser Komponente, für die geringe Inﬁltration und Korrosion verantwortlich. Somit führt
die frühe und starke Ausscheidung von Anorthitkristallen einerseits zum Verbrauch der
ﬂüssigen Schlacke und andererseits zu einer Viskositätserhöhung durch den Feststoﬀan-
teil in der Schlacke, was wiederum die Inﬁltration hemmt.
Tab. 4.12: CaO-Gehalte der untersuchten Keramiken; gesamt und in der Matrix (< 1 mm);
berechnet aus den Keramikzusammensetzungen aus Gehre (2013)
CaO-haltige CaO-Gehalt CaO-Gehalt CaO-Gehalt
Bestandteile im Bestandteil in Keramik in Matrix, <1 mm
in Ma.-%
SST-11A-R13 IA (5) 27 3,0 5,0
TTA-1650 keine
AZT-AB-1500 keine




AR78-CMA72 Binder CMA72 (6) 9,3 0,9 1,4
Weiterhin kann bei TTA-1650 nach Interaktion mit der sauren Asche die Ausbil-
dung einer Spinellschicht am direkten Schlacke-Keramik-Kontakt beobachtet wer-
100 4 Ergebnisse und Diskussion
den (siehe Gl. 4.1). Gehre et al. (2015b) schreiben dieser eine korrosionshemmende
Wirkung zu, indem die relativ dichte Schicht die Keramik räumlich von der Schlacke
trennt und somit ein weiteres Auﬂösen verhindert wird. Den Autoren zufolge scheint
die Bildung von Spinell durch Zusätze wie TiO2 oder ZrO2 induziert zu sein, da sie
sich bei einer Al2O3-Referenzkeramik ohne diese Zusätze nicht ausbildete. Entgegen
der Befunde von Gehre et al. (2015b) zeigen die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit,
dass die gebildete Spinellschicht nicht geschlossen ist und demzufolge auch hinter die-
ser Schicht Schlackeinﬁltration und Korrosion (Auﬂösen der Matrix) zu ﬁnden ist. Dass
die Korrosion bei TTA-1650 geringer ausfällt als bei den anderen untersuchten Kerami-
ken mit Spinellbildung im Schlacke-Keramik-Kontakt, kann entweder an einer gewissen
Schutzwirkung der Spinellschicht oder an den oben aufgeführten korrosionsmindernden
Eigenschaften (geringe oﬀene Porosität, CaO- und SiO2-freier Binder) liegen; oder an
einer Kombination beider Eﬀekte.
SA–AR78-AB-1500
Keramik AR78-AB-1500 weist eine mit TTA-1650 vergleichbar gute Korrosionsbestän-
digkeit gegenüber SA auf. Die spinellbasierte Keramik ist eine Weiterentwicklung her-
kömmlicher Spinell-Alumina-Werkstoﬀe, wie sie erfolgreich in der Stahlherstellung ver-
wendet werden. Im Gegensatz zur herkömmlichen Keramik wurde der Spinellgehalt von
ca. 20–25 auf 61 Ma.-% erhöht und ein CA-freier Binder (hydratisierbare Tonerde)
verwendet. Die damit einhergehende Steigerung der Korrosionsbeständigkeit gegenüber
einer sauren Kohleasche (entspricht SA in dieser Arbeit) konnte durch Gehre et al.
(2013) gezeigt werden. Trotz der hohen oﬀenen Porosität von 18,1 % und der damit
verbundenen Inﬁltration kam es zu einer geringeren Korrosion, da Spinell eine höhere
Stabilität als Al2O3 gegenüber silikatischen Schlacken besitzt (Gehre et al., 2013).
Die gute Korrosionsbeständigkeit konnte in der vorliegenden Arbeit bestätigt
werden. Die REM/EDS-Ergebnisse zeigen eine Inﬁltration von Schlacke bis ca. 3 mm
Tiefe, wobei die Maximalwerte im Bereich von tiefreichenden Poren auftreten (vgl.
Abb. 4.16 in Abschnitt 4.2.2). Bei sehr hohen Vergrößerungen des Inﬁltrationsbe-
reichs wird sichtbar, dass die Matrix durch die Schlacke aufgelöst wurde und darin
„schwimmend“ Spinellkörner > 1 μm und das Korundgrobkorn übrig geblieben sind.
Aus Tab. C.2 (S. 186) und Tab. 9.1.2 in Gehre (2013) geht hervor, dass die keramische
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Matrix (< 1 mm) aus 14 Ma.-% Tabulartonerde und 46 Ma.-% Spinell besteht. Ob-
gleich Spinell als chemisch stabiler als Al2O3 gegenüber Lösung in Schlacke gilt, zeigen
die Ergebnisse, dass auch die sehr feinkörnige MgAl2O4-Komponente aufgelöst wird.
Braulio et al. (2011) sprechen dem Lösen des feinkörnigen Spinells und der Reaktiv-
tonerde (bzw. hydratisierbaren Tonerde) eine korrosionshemmende Wirkung zu, indem
die Schlackezusammensetzung sowohl an Al2O3 als auch an MgO übersättigt wird und
somit das Ausscheiden von Korund und Spinell bedingt. Dies wiederum stoppt die
Korrosion, wie am isothermen Schnitt bei 1450 °C des SiO2-CaO-Al2O3-Na2O-K2O-
Phasendiagramms gezeigt werden konnte (siehe Abb. 4.44).
Auch Yan et al. (2014) haben einen Korngrößeneinﬂuss auf die Lösbarkeit von
Spinell festgestellt, was die eigenen Funde für AR78-AB-1500 bestätigt. Jedoch zeigen
die Ergebnisse dieser Autoren, dass mit zunehmend feinerem Spinellkorn die Korro-
sionsbeständigkeit der Keramik abnimmt, da die Matrix stärker aufgelöst und somit
das Gefüge zerstört wird. Es muss allerdings erwähnt werden, dass fast alle Untersu-
chungen zur Korrosion spinellbasierter oder -haltiger Keramiken mit CaO-reichen und
gleichzeit SiO2-armen Schlacken der Stahlherstellung durchgeführt werden. Die Ergeb-
nisse sind somit nicht direkt auf die Korrosion durch eine saure Kohleasche, wie SA
in dieser Arbeit, übertragbar. Bei AR78-AB-1500 führt die Sättigung der Schla-
cke an MgO aus der keramischen Matrix zur Ausscheidung von sekundärem Spinell
am Schlacke-Keramik-Kontakt; einhergehend mit der Ausbildung einer dünnen, jedoch
nicht geschlossenen Spinellschicht.
Die gute Korrosionsbeständigkeit der beiden Keramiken TTA-1650 und AR78-AB-
1500 kann somit oﬀensichtlich auf ein gut designtes Mikrogefüge zurückgeführt werden.
Die der Auﬂösung am stärksten ausgesetzte Matrix besteht nur aus Al2O3 bzw. Al2O3
und MgAl2O4, wodurch die Schlacke schnell an diesen Komponenten gesättigt ist. Der
Verbleib einer Schicht von Restschlacke auf dem Substrat und das Auftreten von An-
orthit bei der Wechselwirkung mit SA bestätigt den thermochemischen Ansatz, der die
Korrosion als einen Lösungs- und Ausscheidungs-gesteuerten Prozess beschreibt (siehe
Abb. 4.44, S. 96).
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SA–AR78-CMA72-1450
Die zweite spinellbasierte Keramik AR78-CMA72-1450 zeigt ebenfalls eine gute Kor-
rosionsbeständigkeit gegenüber der sauren Asche; jedoch unterhalb der von TTA-1650
und AR78-AB-1500. Diese Keramik stellt, wie auch AR78-AB-1500, eine Weiterent-
wicklung zu herkömmlichen spinellbasierten Werkstoﬀen dar, indem der Spinellgehalt
neben dem Hauptbestandteil AR78 (totgebrannter Spinell in verschiedenen Korngrö-
ßen) durch einen speziellen spinellhaltigen Zement (CMA72) noch weiter erhöht wurde
(siehe Tab. C.2, S. 186). Gehre et al. (2013) konnten dieser Keramik die höchste Korro-
sionsbetändigkeit gegenüber der sauren Asche im Vergleich zu den übrigen untersuchten
spinellbasierten Werkstoﬀen (einschließlich AR78-AB-1500) nachweisen.
Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit können die von Gehre et al. (2013) nicht
vollständig bestätigen. Sowohl die LiMi- als auch die REM/EDS-Untersuchungen zei-
gen eine deutliche Inﬁltration, einhergehend mit der Auﬂösung der Matrix (vgl. Ab-
schnitt D.3.2). Als Korrosionsprodukte konnten Anorthit und Hibonit detektiert









Abb. 4.45: Skizze der Korrosionserscheinungen von AR78-CMA72-1450 nach dem TOMAC-
Test mit SA; GK. . . Grobkorn
Durch den Einsatz des CMA72-Binders wird einerseits der Spinellgehalt im Feinst-
korn erhöht, aber gleichzeitig CA-Phasen (Krotit und Grossit) in die keramische Matrix
eingebracht (siehe Tab. 4.12). Diese reagieren während des Sinterns nach Gl. (4.2) bzw.
(4.3) zu Hibonit (6 Ma.-%RDA), was durch die RDA der gebrannten Keramik bestätigt
werden konnte (Gehre, 2013 bzw. Tab. C.2, S. 186). Viele Untersuchungen (z. B. Poirier
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et al., 2013) zeigen, dass die Ausbildung einer Hibonitschicht um das Korund-GK durch
die Reaktion mit CaO-reicher Schlacke eine schützende Wirkung vor einem weiteren
Auﬂösen besitzt. Im Gegensatz dazu ist die Bildung von Hibonit während des Brandes
aus CA-haltigem Zement und dem Al2O3-Feinkorn korrosionsfördernd. Hierbei wach-
sen in der keramischen Matrix homogen verteilt Hibonitnadeln, welche als expansive
Phase des Gefüge aufweiten und dadurch die Inﬁltration von Schlacke erleichtern (z. B.
Braulio et al., 2011; Poirier et al., 2013; Tomba Martinez et al., 2015b).
Krotit: CaAl2O4 ` 5Al2O3 ÝÑ CaAl12O19 (4.2)
Grossit: CaAl4O7 ` 4Al2O3 ÝÑ CaAl12O19 (4.3)
Wie aus den REM/EDS-Ergebnissen, welche in der Prinzipskizze in Abb. 4.45 zusam-
mengefasst sind, hervorgeht, ﬁnden sich beide Eﬀekte der Hibonitbildung in Keramik
AR78-CMA72-1450. Im ungeschädigten Bereich (unterer Teil der Probe) konnten Hibo-
nitausscheidungen sowohl als Saum um das Al2O3-Grobkorn als auch sehr fein verteilt
in der Matrix nachgewiesen werden.
Im Inﬁltrationsbereich ist die Matrix bis auf die Spinellanteile (> 1 mm) aufge-
löst und es ﬁnden sich entsprechend der thermochemischen Betrachtungen (Phasen-
diagramm, Abb. 4.44, S. 96) Anorthitkristalle als Reaktionsprodukt. An der Grenze
zwischen Schlackeinﬁltration und ungeschädigter Keramik ist eine verstärkte Ausschei-
dung von Hibonitkristallen zu beobachten. Diese Kristallisation am Inﬁltrationsende
kann durch eine lokale Ca-Anreichung an der Schlackefront durch Auﬂösung der vorhan-
denen CA-Phasen erklärt werden. Durch die erhöhte Ca-Konzentration in der Schlacke
erfolgt das Auﬂösen der Keramik (Matrix), bis das Stabilitätsfeld von Hibonit erreicht
ist und die Korrosion stoppt (vgl. gestrichelte Linie in Abb. 4.44, S. 96).
Neben der Auﬂösung der Matrix ist auch eine Schlackeinﬁltration in das poröse
Al2O3-Grobkorn zu erkennen. Es kann davon ausgegangen werden, dass sich während
des Brandes auch im obersten Probenbereich eine Hibonitschicht um die Korundkörner
gebildet hatte, wie sie im ungeschädigten Teil gefunden wurde. Diese konnte, entge-
gen der Erkenntnisse von z. B. Poirier et al. (2013), dem Schlackeangriﬀ jedoch nicht
standhalten.
Bei fast allen Untersuchungen zur Korrosionsbeständigkeit von Spinell-Alumina-
Werkstoffen wird CaO-reiche und SiO2-arme Schlacke aus der Stahlherstellung als
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korrosives Medium verwendet. Durch die deutlich in Richtung CaO verschobene Aus-
gangsposition dieser Schlackezusammensetzung im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm
bilden sich Schichtabfolgen verschiedener CA-Phasen um das Al2O3Grobkorn, bis die-
se mit der Schlacke im Gleichgewicht stehen und kein weiteres Auﬂösen von Al2O3
stattﬁndet.
Die Zusammensetzung von SA ist jedoch deutlich in Richtung SiO2 verschoben, was
ein rasches Auﬂösen des Hibonits, sowohl in der Matrix als auch am Grobkorn, bedingt.
Im Gegensatz zum dichten Spinellgrobkorn weist das Grobkorn aus Tabulartonerde eine
gewisse oﬀene Porosität auf (< 5 %), in die die dünnﬂüssige Schlacke inﬁltrieren kann.
Mit steigendem Al2O3-Gehalt der Schlacke bildet sich, entsprechend des postulierten
Korrosionsmechanismus, Anorthit bis das Stabilitätsfeld von Korund erreicht wird.
Nach Braulio et al. (2011) tritt ein Angriﬀ des Al2O3-Grobkorns nur auf, wenn die
Schlacke noch nicht mit Al2O3 gesättigt ist. Das erklärt, warum die Inﬁltration in das
poröse Korundgrobkorn lediglich im obersten Schädigungsbereich beobachtet werden
kann. Hier hat sie noch nicht genügend Al2O3 aus der Matrix gelöst. Im weiteren
Korrosionsfortschritt nimmt einerseits die chemische Triebkraft ab und gleichzeitig die
Viskosität der Schlacke zu, da mit dem höheren Al2O3-Gehalt die Vernetzung in der
alumosilikatischen Schlacke steigt.
SA–Bonite
Der TOMAC-Test des Werkstoﬀs Bonite mit der sauren Asche führte zu einer mas-
siven Schädigung des keramischen Gefüges. Die REM/EDS-Untersuchungen haben
gezeigt, dass die Schlacke den gesamten Probekörper inﬁltriert und es dabei zu star-
ken Umwandlungserscheinungen in der Matrix und im Grobkorn (ebenfalls Hibonit)
kommt (vgl. Abschnitt D.3.1). Bereits Gehre (2013) prognostizierte ein gesteigertes
Korrosionspotential aufgrund der hohen oﬀenen Porosität der Keramik von 25 % (vgl.
Tab. C.2, S. 186), wobei auch das Hibonitgrobkorn selbst einen vergleichsweise hohen
Wert von 9,8 % aufweist. Untersuchungen zur Korrosionsbeständigkeit fanden in Gehre
(2013) jedoch nicht statt.
In der Literatur ﬁnden sich viele Arbeiten zur Hibonitbildung aus CA-Zement und
dem Al2O3-Feinkorn während des Sinterns oder durch die Reaktion von CaO-haltiger
Schlacke mit dem Al2O3-Fein- und Grobkorn und deren Einﬂuss auf die Korrosionsbe-
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ständigkeit. Untersuchungen zu Hibonit als keramischem Hauptbestandteil, entweder
monomineralisch (Vázquez et al., 2009) oder als Grobkorn in spinellhaltigen feuer-
festen Werkstoﬀen (Liu et al., 2016), sind hingegen selten. Bei den beiden gefundenen
Arbeiten wurden jeweils basische bis intermediäre, CaO-reiche Schlacken aus der Stahl-
erzeugung als korrosive Medien verwendet. Zur Korrosionsbeständigkeit von Hibonit
gegenüber saurer, SiO2-reicher Schlacke gibt es jedoch keine Veröﬀentlichungen.
Mittels RDA konnten nach dem TOMAC-Test hohe Anteile an Korund iden-
tiﬁziert werden, obwohl die Keramik nach dem Brand nur 8 Ma.-%RDA dieser Phase
aufweist. Dies deutet auf eine Umwandlung/Zersetzung von Hibonit (CaAl12O19) zu
Korund (Al2O3) hin. Obwohl keine quantitative RDA durchgeführt werden konnte,
zeigt der direkte Vergleich zwischen SA–Bonite und IA/BA–Bonite, dass sich bei der
Interaktion mit der sauren Asche sehr viel Korund als Korrosionsprodukt gebildet hat.
In den REM/EDS-Untersuchungen zeigte sich, dass die Matrix fast vollständig und
das Grobkorn zum Teil zu Korund umgewandelt wurden. Dazwischen eingelagert ﬁn-
den sich Restschlacke und zu geringen Teilen Spinell.
Im Gegensatz zu TTA-1650 kann keine Spinellschicht beobachtet werden. Auf-
grund der hohen oﬀenen Porosität ist die Schlacke rasch in den Probekörper einge-
drungen und konnte somit im gesamten Volumen mit der Keramik reagieren. Die Spi-
nellbildung kann dabei wieder als Reaktion des in der Schlacke enthaltenen MgO mit
dem in der Keramik verfügbaren Al2O3 (entweder aus dem Binder CA270 oder der
Reaktivtonerde) beschrieben werden (siehe Gl. 4.1).
Die Bildung von Korund kann anhand des SiO2-CaO-Al2O3-Na2O-K2O-Phasen-
diagramms in Abb. 4.44, S. 96 erklärt werden. Die gestrichelte Linie zeigt dabei die
theoretische Schlackeentwicklung durch das Auﬂösen von Hibonit (ca. 8,4 Ma.% CaO).
Analog zur Korrosion von z. B. TTA-1650 scheidet sich als erstes Anorthit aus der
Schlacke aus, da die Zusammensetzung von SA bereits im Stabilitätsfeld dieser Phase
liegt. Entgegen des Lösungswegs hin zu Al2O3 kommt die Korrosion beim Erreichen von
Punkt L2 (Korund + Anorthit + Flüssigphase im Gleichgewicht) nicht zum Erliegen,
da bei der Keramik Bonite Hibonit (CaAl12O19) die Hauptphase darstellt. Durch das
fortschreitende Lösen von Hibonit durchquert die Schlackezusammensetzung das Sta-
bilitätsfeld von Korund + Flüssigphase, bis der Bereich erreicht wird, in dem Hibonit
+ Korund + Schmelze im Gleichgewicht nebeneinander vorliegen (L3).
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Dass v. a. die keramische Matrix fast vollständig zu Korund umgewandelt wird, ist
durch die leichtere Verfügbarkeit von CaAl12O19 in dieser feinkörnigen Fraktion zu
erklären. Der im ersten Schritt gebildete Anorthit ist in Punkt L3 nicht stabil, sodass
dieser bei fortschreitender Korrosion wieder aufgelöst wird und somit nicht detektiert
werden kann.
SA–AZT-AB-1500
Eine vergleichsweise starke Korrosion gegenüber der sauren Asche zeigt die korund-
basierte Keramik AZT-AB-1500. Diese entspricht in ihrer Zusammensetzung weitest-
gehend TTA-1650. Anstatt 2,5 Ma.-% TiO2 wurden auf Kosten der feinsten Fraktion
von Tabulartonerde (–7,5 Ma.-% TA60 0–0,02 mm) jeweils 5 Ma.-% ZrO2 und TiO2
dem Versatz zugegeben (vgl. Tab. C.2, S. 186 bzw. Tab. 9.1.3 in Gehre, 2013). Auch
die oﬀene Porosität liegt mit 14,6 % auf einem im Vergleich sehr niedrigen Niveau.
Gehre et al. (2015b) konnten sowohl TTA-1650 (AT2.5 ) als auch AZT-AB-1500
(AZT5.5 ) eine deutlich gesteigerte Korrosionsbeständigkeit nach einer dreistün-
digen Auslagerung mit SA bei 1450 °C in CO-Atmosphäre nachweisen. Bei beiden
Werkstoﬀen hatte sich bei diesen Versuchen eine Spinellschicht ausgebildet, welche für
die im Vergleich zur Al2O3-Referenzkeramik verminderte Schädigung verantwortlich
gemacht wurde.
Diese gute Korrosionsbeständigkeit konnte in den TOMAC-Versuchen (Kurzzeitaus-
lagerung bei 1450 °C in Ar-H2-Atmosphäre) für AZT-AB-1500 nicht bestätigt werden.
Die REM/EDS-Ergebnisse zeigen weder verbleibende Restschlacke auf dem Substrat
noch die Ausbildung einer Spinellschicht, sondern eine tief reichende Inﬁltration und
Auﬂösen der Matrix.
Bei der Reprozessierung der Versuchsdaten wurde festgestellt, dass die automatische
Steuerung des TOMAC versagt hatte und, entgegen der Vorgaben, die Probe 1 h bei
1450 °C gehalten wurde. Das erzielte Ergebnis ist demnach nicht mit den Kurzzeittests
der übrigen Werkstoﬀe (0 h Haltezeit) vergleichbar. Aus Abb. 4.46 ist zu erkennen,
dass bei 1450 °C nach 0 h Haltezeit noch Restschlacke auf dem Substrat verblieben ist.
Bereits nach 20 min Auslagerung sind nur noch kleine Eisenperlen auf der Oberﬂäche
verblieben, und die Probe beginnt stark auszugasen.





Abb. 4.46: TOMAC-Aufnahmen des Korrosionsverhaltens von SA auf AZT-AB-1500
Mittels RDA konnten nach dem Korrosionstest keine Phasenneubildungen de-
tektiert werden. Bei der vergleichbaren Keramik TTA-1650 fand sich hauptsächlich
Anorthit, was gut mit den thermochemischen Betrachtungen in Einklang steht. Für
die Korrosion von AZT-AB-1500 mit SA kann kein plausibler Mechanismus gefun-
den werden. Die Abwesenheit von CA-Phasen in der keramischen Matrix hätte, analog
zu TTA-1650, zu einem raschen Lösen und Übersättigen von Al2O3 in der Schlacke
führen und damit die Korrosion stoppen bzw. stark hemmen müssen.
Die starke Schädigung von AZT-AB-1500 kann somit nicht durch die etwas längere
Auslagerungszeit erklärt werden.
4.3.2 Wechselwirkungen mit der intermediären Asche
Im Vergleich zu SA weist die intermediäre Asche einen ähnlich hohen SiO2-Gehalt
(ca. 43 Ma.-%RFA) mit mehr CaO (ca. 27 Ma.-%RFA) und deutlich weniger Al2O3 (ca.
2 Ma.-%RFA) auf. Dafür ﬁnden sich keine nennenswerten Gehalte an Na2O und K2O, so-
dass für die Betrachtung der Korrosionsmechanismen das ternäre SiO2-CaO-Al2O3-
Phasendiagramm herangezogen werden kann. Analog zu SA wird dafür die auf diese
drei Hauptkomponenten normierte Aschezusammensetzung in den isothermen Schnitt
bei 1450 °C des Phasendiagramms eingetragen und der Pfad der Schlackeentwicklung
in Richtung Al2O3 gezeichnet (siehe Abb. 4.47). Durch das Auﬂösen von Al2O3 aus der
leicht zugänglichen keramischen Matrix verschiebt sich die Schlackezusammensetzung
entlang dieser theoretischen Linie und schneidet dabei die Stabilitätsfelder verschiede-
ner fester Phasen, die infolgedessen aus der Schlacke ausfallen.
Wie aus Abb. 4.47 hervorgeht, liegt die Ausgangszusammensetzung bei 1450 °C im
Stabilitätsbereich von Wollastonit (CaSiO3) + Flüssigphase. Käme es zu keiner









































Abb. 4.47: Schlackeentwicklung von IA im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm bei 1450 °C;
gestrichelte Linie zeigt Lösungspfad von Hibonit (ca. 8,4 Ma.-% CaO)
Wechselwirkung mit der Keramik, würde sich diese Phase aus der Schlacke ausschei-
den und stabil neben der Flüssigphase vorliegen. Wollastonit kann jedoch bei keiner der
neu entwickelten Werkstoﬀe detektiert werden. Lediglich in der verbleibenden Schlacke-
schicht auf dem Referenzstein Cr2O3-1 ﬁnden sich Kristalle dieses Minerals, was die
geringe Wechselwirkung zwischen dem Chromstein und der Schlacke IA belegt.
Anorthit stellt bei allen chromfreien Werkstoﬀen das Hauptkorrosionsprodukt dar.
Daneben ﬁnden sich bei den korundbasierten Keramiken noch größere Anteile an Geh-
lenit und bei AR78-CMA72-1450 (spinellbasiert) Hibonit als Mineralneubildungen (sie-
he Tab. 4.13).
Die Anorthitbildung kann, wie oben beschrieben, durch das voranschreitende Lö-
sen der Al2O3-haltigen Matrix erklärt werden.
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Tab. 4.13: Korrosionsprodukte nach Wechselwirkung mit IA im TOMAC-Test
Korrosionsprodukt Keramik
Anorthit + Gehlenit SST-11A-R13, TTA-1650, AZT-AB-1500
Anorthit + Hibonit AR78-CMA72-1450
Anorthit AR78-AB-1500, Bonite
Dass die Korrosion im Allgemeinen stärker ausfällt als bei SA liegt daran, dass auf-
grund des niedrigen Al2O3-Gehalts von IA ein weiter Bereich von Flüssigphase
durchquert werden muss, bevor Anorthit auszufallen beginnt. Im Experiment bedeutet
das ein längeres und damit tieferes Auﬂösen der keramischen Matrix. Dies zeigt sich
durch die im Mittel größte Eindringtiefe von IA (vgl. Abb. 4.10, S. 59). In vielen Unter-
suchungen zur schlackeinduzierten Korrosion von Feuerfestmaterial wird der schnellen
Übersättigung der Schlacke an Keramikkomponenten (Al2O3 bzw. MgO) eine korrosi-
onshemmende Wirkung zugesprochen (z. B. Braulio et al., 2011; Sako et al., 2013), was
im Umkehrschluss die stark korrosive Wirkung von IA aufgrund ihres sehr niedrigen
Al2O3-Gehalts erklärt.
Die REM/EDS-Ergebnisse belegen die Kristallisation von feinen Anorthitkristallen
in der gesamten inﬁltrierten/aufgelösten Matrix bei allen korundbasierten Werkstof-
fen (außer Bonite). In einigen Bereichen der aufgelösten Matrix sind Ansammlungen
von Schlacke zu erkennen, in denen größere Anorthitkristalle wachsen konnten (siehe
z. B. Abb. D.13 und D.16 in Anhang D.3.3). In den Zwickeln zwischen diesen Kristal-
len ﬁnden sich Gehlenitausscheidungen. Dies ist in der Prinzipskizze (Abb. 4.48)
hervorgehoben.
Im isothermen Schnitt des ternären Phasendiagramms bei 1450 °C (Abb. 4.47) ist
zu erkennen, dass der Pfad der Schlackeentwicklung von IA in Richtung Al2O3 das
Stabilitätsfeld von Gehlenit nicht schneidet. Trotzdem kommt es bei den Keramiken
SST-11A-R13, TTA-1650 und AZT-AB-1500 zur Bildung dieser Mineralphase.
Der Einschluss von Schlacke in den Kristallzwickeln bewirkt, dass diese nicht
weiter Al2O3 aus der keramischen Matrix lösen kann. Stattdessen wachsen die An-
orthitkristalle weiter, was der eingeschlossenen Schlacke mehr SiO2 als CaO entzieht





Abb. 4.48: Skizze der Korrosionserscheinungen bei den korundbasierten Keramiken nach
dem TOMAC-Test mit IA; GK. . . Grobkorn
(Ca:SiAnorthit = 1:2, Molbasis). Dadurch kommt es zu einer CaO-Anreicherung in der
verbleibenden Flüssigphase, bis Gehlenit mit einem Ca-Si-Verhältnis von 2:1 (Molbasis)
ausfällt. Mit diesem Mechanismus der lokalen Ca-Anreicherung in der Schlacke kann
die in den REM/EDS-Untersuchungen beobachtete und mittels RDA nachgewiesene
Gehlenitbildung erklärt werden.
Im ternären Phasendiagramm (Abb. 4.47, S. 108) kann der Korrosionsmechanis-
mus mit einer geteilten Schlackeentwicklung wie folgt nachvollzogen werden:
a) Das Durchqueren eines weiten Stabilitätsbereichs von Flüssigphase führt zu einem
starken Auﬂösen der keramischen Matrix.
b) Beim Erreichen von Punkt L1 beginnt Anorthit zu kristallisieren, bis im Punkt L2
Flüssigphase, Anorthit und Korund im Gleichgewicht nebeneinander vorliegen.
c) In Regionen der Matrix mit größeren Schlackeansammlungen kommt es zur loka-
len Ca-Anreicherung zwischen den Anorthitkristallen, bis im Punkt L3 Gehlenit
beginnt sich aus der Schlacke auszuscheiden.
IA–SST-11A-R13
Der beschriebene Korrosionsmechanismus kann bei den drei korundbasierten Kerami-
ken SST-11A-R13, TTA-1650 und AZT-AB-1500 gefunden werden. SST-11A-R13 weist
dabei die stärkste Korrosion auf, was sich einerseits auf die hohe oﬀene Porosität und
andererseits auf die Zugabe von Braunkohleasche (IA) als keramischem Binder zurück-
führen lässt. Erstere bewirkt eine einfachere Inﬁltration in den Probekörper. Die Bil-
dung einer Glasphase während des Sinterns durch Zugabe von Braunkohleasche und die
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damit verbundene erhöhte Schmelzbildung während des Korrosionstests erfolgt analog
zur Wechselwirkung mit SA (siehe Abschnitt 4.3.1).
IA–Bonite
Für die Keramik Bonite muss, wie schon bei SA, ein etwas abweichender Pfad der
Schlackeentwicklung im ternären Phasendiagramm betrachtet werden (gestrichelte
Linie in Abb. 4.47, S. 108). Da Hibonit der keramische Hauptbestandteil, sowohl als
Grobkorn als auch in der Matrix, darstellt, weist der Pfeil in Richtung CaAl12O19 als
die zu lösende Phase. Dadurch wird, wie auch bei den reinen korundbasierten Werk-
stoﬀen, nach Durchqueren eines weiten Bereichs an Flüssigphase das Stabilitätsfeld von
Anorthit + Schmelze und Anorthit + Korund + Schmelze geschnitten, bis Hibonit +
Korund + Schmelze im Gleichgewicht nebeneinander vorliegen.
Im Vergleich zu SA zeigen die RDA-Ergebnisse viel Anorthit, aber kaum Korund
(bei SA stellt Korund das Hauptkorrosionsprodukt dar). Die geringe Umwandlung zu
Korund kann damit erklärt werden, dass nur ein schmaler Stabilitätsbereich dieser Pha-
se durchschritten werden muss, bis Hibonit mit der Schlacke im Gleichgewicht steht.
Bei SA konnte kein Anorthit detektiert werden, obwohl die Aschezusammensetzung in
dessen Stabilitätsfeld liegt, was durch das Auﬂösen von Anorthit erklärt wurde. Auch
bei der Wechselwirkung von IA mit der Keramik Bonite grenzt der Stabilitätsbereich
von Anorthit + Korund + Flüssigphase nicht an Hibonit. Jedoch ist der begrenzen-
de Bereich von Korund + Flüssigphase so schmal, dass dieser rasch durchschritten ist
und Hibonit gebildet wird. Somit kann aufgrund der kurzen Versuchszeit immer noch
Anorthit mittels RDA nachgewiesen werden. Da sich in der Schlackephase aber keine
Kristalle mittels REM/EDS ﬁnden lassen, scheinen diese schon fast vollständig aufge-
löst zu sein. Nach einer längeren Versuchszeit sollte Anorthit vollständig verschwunden
sein und nur noch Hibonit und Schlacke vorliegen.
Die vergleichsweise starke Korrosion von Bonite durch die intermediäre Asche kann
somit durch den weiten Lösungsweg, bis Hibonit aus der Schmelze ausfällt, erklärt
werden. Außerdem wirket, wie schon bei SA beschrieben, die hohe oﬀene Porosität der
gesamten Keramik, aber auch des Grobkorns an sich, korrosionsfördernd.
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IA–AR78-AB-1500
Bei Keramik AR78-AB-1500 ﬁndet sich nach der Beanspruchung mit IA nur Anorthit
als Korrosionsprodukt. Im Vergleich zu den korundbasierten Werkstoﬀen, bei denen sich
Schlackenester mit Anorthitkristallen gebildet haben, zeigt die spinellbasierte Keramik
eine vollständige Durchdringung des Probekörpers. Anorthit ﬁndet sich dabei in der
gesamten aufgelösten Matrix in Form von dichten, aber kleinen Kristallausscheidungen
(siehe z. B. Abb. D.20 in Anhang D.3.4). Das Fehlen von lokalen Schlackeansammlun-
gen mit großen Anorthitkristallen bedingt gleichzeitig das Ausbleiben von Schlackeein-
schlüssen in Kristallzwickeln. Diese Schlackeeinschlüsse hatten bei den korundbasierten
Werkstoﬀen zur partiellen Ca-Anreicherung und damit zur Gehlenitbildung geführt.
Das unterschiedliche Korrosionsverhalten von AR78-AB-1500 im Vergleich zu
den korundbasierten Keramiken kann durch die Verfügbarkeit von Al2O3 als zu lösen-
de Komponente erklärt werden. Bei der spinellbasierten Keramik besteht die Matrix
(< 1 mm) aus ca. 15 Ma.-% Al2O3 und 46 Ma.-% MgAl2O4, wohingegen z. B. AZT-AB-
1500 50 Ma.-% Al2O3 im Feinkorn (< 1 mm) aufweist. Zwar wird auch das Spinellfein-
korn aufgelöst und führt damit zu einer Al2O3-Anreicherung in der Schlacke, jedoch ist
der Sättigungszustand bei den korundbasierten Keramiken deutlich früher erreicht, da
Al2O3 leichter in silikatischer Schlacke löslich ist als MgAl2O4. Somit kommen sowohl
Inﬁltration als auch Korrosion in geringeren Tiefen zum Erliegen.
Im Umkehrschluss muss die spinellbasierte Keramik AR78-AB-1500 deutlich tiefer
aufgelöst werden, bis eine stabile, gesättigte Schlacke vorliegt. Gleichzeitig ist auch das
Korundgrobkorn in den oberen Bereichen von Schlacke inﬁltriert, was nach Braulio
et al. (2011) nur auftritt, solange die Schlacke noch nicht an Al2O3 übersättigt ist. Die
gefundenen Ergebnisse aus REM/EDS und RDA können somit gut durch die thermo-
chemischen Betrachtungen erklärt werden.
IA–AR78-CMA72-1450
Die Korrosion von Keramik AR78-CMA72-1450 fällt im Vergleich zu AR78-AB-1500
etwas schwächer aus, ist aber immer noch als stark einzustufen. Es bilden sich, ähnlich
wie bei der Wechselwirkung mit SA, zwei Korrosionszonen aus, die jedoch keine so
klare Schichtabfolge aufweisen. In einer oberen Zone ﬁndet sich neben Anorthit auch
fein verteilt Hibonit in der aufgelösten Matrix. Es treten, wie schon bei den korundba-
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sierten Werkstoﬀen beobachtet, kleinere Schlackenester auf, in denen Anorthit große,
längliche Kristalle gebildet hat (siehe Abb. 4.24, S. 75). In den Zwickeln zwischen die-
sen Anorthitkristallen ﬁnden sich wiederum Ca-reichere Ausscheidungen, die allerdings
weder mittels REM/EDS noch RDA zweifelsfrei als Gehlenit identiﬁziert werden kön-
nen (Hauptreﬂex von Gehlenit liegt auf der Position eines Spinellreﬂexes im Diﬀrakto-
gramm). Die erhöhte Ca-Konzentration zwischen den Anorthitkristallen stützt jedoch
den vorgeschlagenen Korrosionsmechanismus der korundbasierten Werkstoﬀe bei der
Wechselwirkung mit IA.
In einer zweiten Zone, die zumeist unterhalb der Anorthit-Hibonit-Zone liegt, kann
kein Anorthit (weder fein verteilt in der Matrix, noch innerhalb von Schlackenestern)
detektiert werden. Stattdessen ﬁnden sich neben Spinellkörnern große Mengen von
Hibonitnadeln innerhalb der aufgelösten Matrix (siehe Abb. 4.25, S. 75).
Dieses im Vergleich zu AR78-AB-1500 abweichende Korrosionsverhalten kann
durch die Unterschiede in der Zusammensetzung der jeweiligen Matrix erklärt werden.
Wie weiter oben bereits ausgeführt, besteht das Feinkorn (< 1 mm) bei AR78-AB-1500
neben Spinell nur aus Reaktivtonerde und hydratisierbarer Tonererde (beides Al2O3,
in Summe 14 Ma.-%). Bei AR78-CMA72-1450 wurden neben 8 Ma.-% Reaktivtoner-
de 6 Ma.-% spinellreicher CMA72-Binder verwendet (Gehre, 2013). Letzterer bringt
insgesamt 0,6 Ma.-% Krotit (CaAl2O4) und 1,2 Ma.-% Grossit (CaAl4O7) in den ke-
ramischen Versatz ein. Beim Brand der Keramik reagieren die beiden CA-Phasen mit
der Reaktivtonerde nach den auf Seite 103 vorgestellten Gleichungen (4.2) und (4.3) zu
Hibonit (CaAl12O19). Aus den enthaltenen Anteilen an CA-Phasen und Reaktivtonerde
wird ersichtlich, dass nicht das gesamte Al2O3 zu Hibonit umgesetzt wird und somit
bei der Korrosion für den Lösungsvorgang zur Verfügung steht.
Unter der Berücksichtigung dieser Aspekte lässt sich für die Wechselwirkung von IA
mit AR78-CMA72-1450 folgender Korrosionsmechanismus formulieren:
a) Das Auﬂösen von Al2O3 in der Al-armen Schlacke bedingt einen weiten Stabili-
tätsbereich von Flüssigphase, bis sich Anorthit ausscheidet (erste Korrosionszo-
ne).
b) Das weitere Vordringen der Schlacke in die Keramik führt zu einer immer höheren
Al2O3-Anreicherung in der Flüssigphase.
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c) Durch den in der Keramik vorhandenen Hibonit kommt der Lösungsvorgang erst
am Stabilitätsfeld von Hibonit + Korund + Flüssigphase zum Erliegen.
d) Anorthit ist in diesem Bereich nicht mehr stabil, sodass sich dieser wieder auﬂöst
und in der zweiten Korrosionszone nicht mehr detektierbar ist.
Dieser vorgeschlagene Korrosionsmechanismus deckt sich gut mit den Ergebnissen
der REM/EDS-Untersuchungen, wobei in der ersten (oberen) Korrosionszone Anorthit-
ausscheidungen neben Hibonit (als Keramikbestandteil) vorliegen und in der zweiten
Zone nur noch Hibonit in der Schlacke zu ﬁnden ist. Die bessere Löslichkeit von Al2O3
im Vergleich zu MgAl2O4 wird ebenso durch die REM/EDS-Ergebnisse belegt. In bei-
den Zonen ﬁndet sich Spinell in verschiedenen Korngrößen (> 1 μm) als verbleibende
Festphase in der sonst aufgelösten Matrix. Die noch feineren Spinellanteile (aus Bin-
der CMA72 und AR78 < 1 mm) wurden in der Schlacke gelöst und haben sowohl die
MgO- als auch Al2O3-Konzentration erhöht. Mittels RDA kann nicht zwischen bereits
vorhandenem (keramischem) und neu gebildetem Spinell unterschieden werden. Auch
die REM/EDS-Ergebnisse liefern keine klare Aussage, ob sich Spinell aufgrund der ho-
hen MgO-Konzentration in der Schlacke ausgeschieden hat. Es ﬁndet sich jedoch keine
Spinellschicht wie bei TTA-1650 oder AR78-AB-1500 nach Wechselwirkung mit SA.
4.3.3 Wechselwirkungen mit der basischen Asche
Die basische Asche ist durch ein ausgewogenes SiO2- und CaO-Verhältnis (ca. 23 und
28 Ma.-%RFA) bei einem gleichzeitig niedrigen Al2O3-Gehalt (ca. 8 Ma.-%RFA) gekenn-
zeichnet. Aufgrund des erhöhten K2O-Gehaltes von 6,7 Ma.-%RFA wird für die thermo-
chemischen Betrachtungen der Korrosionsmechanismen der isotherme Schnitt (1450 °C)
des quaternären SiO2-CaO-Al2O3-K2O-Phasendiagramms herangezogen (siehe
Abb. 4.49). Wie bei der intermediären Asche bedingt der niedrige Al2O3-Gehalt von
BA einen weiten Lösungsweg, bis die Schlacke an Al2O3 gesättigt ist und Korund bzw.
Hibonit mit der Flüssigphase im Gleichgewicht stehen. Bereits dieser Aspekt lässt eine
stark korrosive Wirkung von BA vermuten.
Die makroskopische Auswertung bestätigt der basischen Asche zwar die geringsten
Eindringtiefen, sowohl bei den Korund- als auch den spinellbasierten Keramiken, jedoch
zeigen die REM/EDS-Ergebnisse durchweg eine starke Schädigung des keramischen Ge-












































Abb. 4.49: Schlackeentwicklung von BA im SiO2-CaO-Al2O3-K2O-Phasendiagramm
(7 Ma.-% K2O) bei 1450 °C; gestrichelte Linie zeigt Lösungspfad von Hibonit
füges. Hierbei ist neben der Auﬂösung und Umwandlung der Matrix auch das Grobkorn
stärker angegriﬀen als nach der Beanspruchung mit den anderen beiden Aschen/Schla-
cken. Als Korrosionsprodukte ﬁnden sich hauptsächlich Gehlenit und Hibonit sowie
Spinellausscheidungen; jedoch ohne die Ausbildung einer geschlossenen Spinellschicht.
BA–SST-11A-R13/TTA-1650/AZT-AB-1500
Für die korundbasierten Keramiken SST-11A-R13, TTA-1650 und AZT-AB-1500 zeigt
sich ein ähnliches Korrosionsverhalten, welches in der Prinzipskizze (Abb. 4.50)
dargestellt ist. Bei allen drei Werkstoﬀen ﬁndet sich eine dünne Schicht Restschlacke
auf dem Substrat. Innerhalb dieser Schicht ist Gehlenit kristallisiert, wobei die Kristalle
bis in den Bereich der aufgelösten Matrix hineinreichen.









Abb. 4.50: Skizze der Korrosionserscheinungen bei den korundbasierten Keramiken nach
dem TOMAC-Test mit BA; GK. . . Grobkorn
Die Bildung von Gehlenit lässt sich gut anhand des SiO2-CaO-Al2O3-K2O-Pha-
sendiagramms erklären (siehe Abb. 4.49). Durch das erste Auﬂösen der Al2O3-haltigen
Matrix triﬀt die Schlackezusammensetzung bereits nach einem sehr kurzen Lösungs-
weg auf das Stabilitätsfeld von Gehlenit + Flüssigphase, was die Ausscheidung von
Gehlenit aus der Schmelze hervorruft (Punkt L1). Im weiteren Lösungsverlauf von ke-
ramischem Al2O3 liegt immer noch Gehlenit als eine stabile Phase vor, wodurch die
Kristalle weiter innerhalb der Schlacke und des Inﬁltrationsbereichs wachsen. Dieses
stetige Kristallwachstum führt zu einem Aufsprengen des keramischen Gefüges, wie es
z. B. sehr deutlich bei TTA-1650 zu ﬁnden ist (vgl. Abb. 4.28, S. 79).
Neben der massiven Kristallisation von Gehlenit ﬁnden sich auch sehr viele Hi-
bonitnadeln innerhalb des Inﬁltrationsbereichs und dabei verstärkt zwischen dem
Korundgrobkorn. Dem Lösungsweg im Phasendiagramm folgend, sollte bei steigender
Al2O3-Konzentration Grossit (CaAl4O7) neben Gehlenit und Flüssigphase stabil vor-
liegen. Grossit konnte jedoch weder in den REM/EDS-Untersuchungen detektiert noch
mittels RDA nachgewiesen werden (bei keiner Keramik). Eine mögliche Erklärung wä-
re, dass die Grossitbildung bei den Versuchsbedingungen kinetisch gehemmt ist.
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Dem gegenüber stehen jedoch die Untersuchungen von Vázquez et al. (2009), bei
denen ebenfalls nach einer sehr kurzen Auslagerungszeit (1 min) mit einer basischen
Schlacke sowohl auf dem Korund- als auch auf dem Hibonitsubstrat Grossit als Pha-
senneubildung nachgewiesen wurde. Es muss jedoch erwähnt werden, dass bei diesen
Autoren die Schlacke keine hohen Alkaligehalte aufwies und demnach die Betrachtun-
gen im isothermen Schnitt des ternären SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm stattfan-
den. Darin trennt ein Bereich alleiniger Flüssigphase Gehlenit von Grossit, sodass die
Gehlenitkristallisation stoppt, ehe Grossit als stabile Phase ausgeschieden wird.
Die in der vorliegenden Arbeit gefundene Kristallisation von Gehlenit stimmt mit den
Ergebnissen von Vázquez et al. (2009) gut überein. Dies gilt auch für die Bildung von
Hibonit, welche durch das Erreichen der Schlackezusammensetzung in Punkt L2 initiiert
wird (siehe Abb. 4.49). Die Ausscheidung von Hibonit hält dabei so lange an, bis im
Punkt L3 Korund + Hibonit + Flüssigphase im Gleichgewicht nebeneinander vorliegen.
Dies zeigt sich deutlich in den gefundenen Korrosionsergebnissen, wonach in den oberen
Bereichen der Schlacke(-inﬁltration) Gehlenit kristallisiert und im weiteren Verlauf,
d. h. in der tiefer liegenden Zone, Hibonit das Hauptkorrosionsprodukt darstellt.
Die expansive Wirkung der Hibonitkristallisation (z. B. Poirier et al., 2013) kann
gut am Beispiel von Keramik SST-11A-R13 beobachtet werden, bei der im Inﬁltra-
tionsbereich auch kleinere Korundkörner aufgerissen werden (siehe Abb. D.22, An-
hang D.3.5). Durch die vergleichsweise tiefe Inﬁltration bei dieser Keramik und der
einhergehenden Hibonit- und Gehlenitbildung ist der gesamte obere Bereich des Pro-
bekörpers deformiert.
Zusätzlich zur zerstörerischen Kristallisation dieser beiden Phasen können bei den
drei genannten korundbasierten Keramiken noch Reaktionssäume in den obersten
Korundkörnern beobachtet werden. Der hohe K-Gehalt der Schlacke lässt die Bildung
von β-Al2O3 (KAl9O14 bzw. K2Al12O19) vermuten, wie sie von einigen Autoren für die
Korrosion von Feuerfestmaterial in alkalireichen Umgebungen beschrieben wird (Spear
& Allendorf, 2002; Schlegel, 2009; Stjernberg et al., 2010). Die EDS-Analysen der
Reaktionssäume zeigen jedoch, dass es sich um keine reinen K2O-Al2O3-Verbindungen
handelt, sondern auch größere Anteile an Silicium und Calcium darin vorliegen. Auch
konnte mittels RDA kein β-Al2O3 nachgewiesen werden. Das bedeutet, dass es sich um
die Inﬁltration von dünnﬂüssiger, K-reicher Schlacke in das Al2O3-Grobkorn handelt.
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Bei den anderen beiden Testaschen SA und IA führt das Lösen von Al2O3 zu einem
weiteren Verschieben des Base-Säure-Verhältnisses hin zu einem sauren Charak-
ter und damit zu einer Erhöhung der Viskosität. Bei BA hingegen bewirkt das erste
Lösen von Al2O3 ein Verschieben des Schlackecharakters hin zu einem B/S « 1, was
wiederum eine Viskositätserniedrigung zur Folge hat (vgl. Zusammenhang Fließtempe-
ratur – B/S, Abb. 4.3, S. 44). Somit kann erklärt werden, warum die Inﬁltrationssäume
des Grobkorns nur im obersten Bereich gefunden werden, wo eine besonders geringe
Schlackeviskosität vorliegt. Im weiteren Lösungsverlauf nimmt die Al2O3-Konzentration
zu und die Viskosität steigt wieder an.
Dass trotz der vorerst niedrigen Schlackeviskosität nur eine geringe Inﬁltrationstiefe
resultiert, liegt an dem sehr schmalen Bereich im Phasendiagramm, in dem allein Flüs-
sigphase vorliegt. Das frühe Ausscheiden von Gehlenit, und später Hibonit, führt zu
einem raschen Verbrauch der ﬂüssigen Schlacke. Dies bedingt zwar eine geringe Inﬁl-
tration, jedoch eine ausgeprägte Kristallisation, die die beobachtete starke Schädigung
im obersten Bereich hervorruft.
Der Korrosionsmechanismus der korundbasierten Keramiken bei Beanspruchun-
gen mit BA lässt sich demnach wie folgt zusammenfassen:
a) Der schmale Bereich im Phasendiagramm, in dem nur Flüssigphase stabil vorliegt,
bedingt eine frühe Kristallisation von Gehlenit.
b) Das ausgeprägte Kristallwachstum von Gehlenit im obersten Inﬁltrationsbereich
führt zu einem Aufsprengen des keramischen Gefüges.
c) Die darauﬀolgende Kristallisation von Hibonit, v. a. in der Matrix und zwischen
den Korundkörnern, hat ein zusätzliches Aufweiten des Gefüges zur Folge.
d) Die vorerst dünnﬂüssige Schlacke inﬁltriert das Grobkorn.
e) Die Inﬁltration in die Matrix kommt durch die massive Kristallisation und dem
damit verbundenen Verbrauch der Flüssigphase vergleichsweise früh zum Erlie-
gen.
BA–Bonite
Für die hibonitbasierte Keramik Bonite zeigt sich ein sehr ähnliches Korrosions-
verhalten wie für die anderen drei korundbasierten Werkstoﬀe. Der Lösungspfad im
isothermen Schnitt des quaternären Phasendiagramms (gestrichelte Linie in Abb. 4.49,
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S. 115) beschreibt einen annähernd gleichen Weg, jedoch mit CaAl12O19 als Zielphase.
Nach der starken Ausscheidung von Gehlenit wird bereits im Punkt L2 das Stabili-
tätsfeld von Hibonit erreicht, wodurch die zu lösende und auszuscheidende Phase im
Gleichgewicht mit der Schmelze vorliegen. Grossit kann auch bei der Korrosion der
Keramik Bonite nicht nachgewiesen werden. Wie schon für die anderen korundbasier-
ten Werkstoﬀe erläutert, scheint die Grossitbildung im Gegensatz zur Gehlenitbildung
gehemmt zu sein. Darüber hinaus ist der Bereich, in dem nur Grossit + Flüssigphase
vorliegen, sehr schmal, sodass dieser schnell durchschritten wird.
Die thermochemischen Betrachtungen im isothermen Schnitt des SiO2-CaO-
Al2O3-K2O-Phasendiagramms decken sich gut mit den Beobachtungen nach dem Kor-
rosionstest. So zeigt sich eine massive Kristallisation von Gehlenit im inﬁltrierten Pro-
bevolumen; sowohl innerhalb der aufgelösten Matrix als auch in den Rändern des Hibo-
nitgrobkorns. Dass die Schädigung von Bonite im Vergleich stärker ausfällt als z. B. bei
TTA-1650 oder AZT-AB-1500, kann durch die hohe oﬀene Porosität der Keramik und
des Grobkorns selbst begründet werden. Diese ermöglicht eine tiefreichende Inﬁltration
von Schlacke, ehe diese durch die Kristallisation von Gehlenit gestoppt wird.
BA–AR78-AB-1500/AR78-CMA-1450
Die beiden spinellbasierten Keramiken AR78-AB-1500 und AR78-CMA72-1450 zeigen
ein sehr ähnliches Korrosionsverhalten mit einer geringen Inﬁltrationstiefe von
jeweils ca. 1–2 mm. Wie auch bei den korundbasierten Werkstoﬀen stellen Gehlenit,
Spinell und bei AR78-CMA72-1450 noch Hibonit die Hauptkorrosionsprodukte dar. Da
sowohl das Lösen der Reaktivtonerde und des Spinellfeinkorns zur Anreicherung von
Al2O3 in der Schlacke führt, folgt der Korrosionsmechanismus im Wesentlichen dem
der korundbasierten Keramiken.
Dies bestätigen auch die REM/EDS-Ergebnisse, die für beide Werkstoﬀe eine starke
Gehlenitkristallisation im Inﬁltrationsbereich zeigen. Dabei wird im obersten Bereich
das Spinellgrobkorn entlang von Subkorngrenzen von der dünnﬂüssigen Schlacke inﬁl-
triert. Das fortschreitende Kristallwachstum von Gehlenit führt daraufhin zum Auf-
sprengen des Spinells (siehe z. B. Abb. 4.34, S. 84). Im Gegensatz dazu erscheint
das Korundgrobkorn stabiler gegen den Schlackeangriﬀ zu sein. Es zeigen sich zwar
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dieselben Inﬁltrationssäume, wie bei den korundbasierten Keramiken, jedoch führen
diese nicht zur Degradation des Grobkorns.
Das Korundgrobkorn besteht aus gesinterter Tabulartonerde (TA60), welche selbst
eine gewisse Porosität (< 5 %) aufweist und somit die Schlackeinﬁltration ermög-
licht. Bei dem eingesetzten Spinell (AR78) handelt es sich um Sinterspinell, wobei
sehr feinkörnige, synthetische Ausgangsstoﬀe (MgO und Al2O3) im Schachtofen bei
1700–1900 °C zu Spinell mit einer Kristallitgröße von 30–80 μm reagieren (Routschka,
2001, Schmidtmeier et al., 2009). Die verschiedenen Kornfraktionen von AR78 wer-
den durch Mahlen und Klassieren des gesinterten Spinells erzeugt. Die sehr geringe
oﬀene Porosität von 1,5–2,0 % (Schmidtmeier et al., 2009) ﬁndet sich dabei zwischen
den Kristalliten des Spinellkorns. Die anfangs sehr dünnﬂüssige Schlacke kann somit
entlang dieser Subkorngrenzen migrieren. Schon geringe Anteile an gelöstem Al2O3
führen zum Wachstum von Gehlenit (vgl. Phasendiagramm, Abb. 4.49, S. 115), was
das beobachtete Aufsprengen der Spinellkörner zur Folge hat.
Neben Gehlenit ﬁndet sich bei AR78-CMA-72 noch Hibonit als weitere Mineral-
phase. Hibonit ist einerseits Bestandteil der Keramik, da er während des Brandes aus
den CA-Phasen des CMA72-Binders und der Reaktivtonerde entsteht. Andererseits ist
auch eine Hibonitneubildung im Bereich der Schlackeinﬁltration unterhalb der mas-
siven Gehlenitkristallisation zu erkennen (siehe Abb. D.25 und D.27, Anhang D.3.6).
Diese schichtweise Abfolge zweier Korrosionszonen steht im guten Übereinklang mit
den thermochemischen Betrachtungen im Phasendiagramm, wobei zuerst das Stabili-
tätsfeld von Gehlenit und anschließend das von Hibonit durchquert wird (Abb. 4.49,
S. 115).
Bei AR78-AB-1500 kann keine Hibonitkristallisation unterhalb der Gehlenitzone de-
tektiert werden (weder mittels REM/EDS, noch RDA). Durch den CA-freien Binder
ist kein Hibonit während des Brandes entstanden. Warum jedoch keine Hibonitbildung
stattﬁndet, wie sie anhand der thermochemischen Betrachtungen vorhergesagt wird,
kann nicht endgültig geklärt werden. Eventuell wird die im Test vorhandene Schlacke
bereits durch die starke Kristallisation von Gehlenit aufgebraucht, welche durch die
gute Verfügbarkeit von Al2O3 im Binder begünstigt wird.
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4.3.4 Wechselwirkungen beim Referenz-Chromstein
Der Referenz-Chromstein zeigt mit allen drei getesteten Aschen/Schlacken nur sehr
geringe Wechselwirkungen. Dies spiegelt sich in dem Fehlen der typischen Ca-
Alumosilikate bzw. Ca-Aluminate, wie sie bei den chromfreien Werkstoﬀen gefunden
wurden, wider. Die hauptsächlichen Mineralneubildungen beschränken sich auf Cr-
haltigen Spinell, Chromsulﬁd und bei IA Wollastonit.
Wie schon in der Ergebnisdarstellung (Abschnitt 4.2.2) beschrieben, besteht der ver-
wendete Chromstein aus zwei verschiedenen Typen von Grobkorn: a) einem Es-
kolaitkorn, wobei die Cr2O3-Körner selbst ein gewisse Porosität aufweisen und in eine
(Cr,Al)2O3-Matrix eingebettet sind sowie b) einem Mischkorn aus Chromaluminium-
oxid ((Cr,Al)2O3) und Baddeleyit (ZrO2) mit einer hohen Porosität. Das Mischkorn
besitzt außerdem eine Si-/Al-/Na-reiche Binderphase.
In fast allen Arbeiten zur Schlackekorrosion von chromoxidbasierten Werkstoﬀen
wird dem Cr2O3 eine sehr schlechte Löslichkeit in (alumo-)silikatischen Schlacken
zugesprochen (z. B. Guo et al., 1997; Kwong et al., 2007; Kim & Oh, 2008). Das ist
auch der Grund, warum diese Art von Werkstoﬀ die am häuﬁgsten und zur Zeit ein-
zig kommerziell eingesetzte in Flugstromvergasern (mit Slurryeintrag) darstellt (Dogan
et al., 2002c). Eine Steigerung des Chromgehalts bis auf 99 Ma.-% führte bei verschie-
denen Untersuchungen stets zur Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit (Guo et al.,
1997; Wang et al., 2012).
Eine Inﬁltration von Schlacke, sowohl in das Cr2O3-Grobkorn als auch in das ZrO2-
(Cr,Al)2O3-Mischkorn, ist in den REM/EDS-Untersuchungen bei allen drei Aschen zu
beobachten. Korrosion im Sinne von Lösungserscheinungen tritt hingegen verstärkt nur
im Mischkorn auf. Dieses besitzt einerseits eine höhere Porosität und andererseits die
oben erwähnte Binderphase, welche leicht von Schlacke gelöst werden kann. Diese Er-
gebnisse decken sich mit denen von Guo et al. (1997). Die Autoren haben ZrO2-haltige
Cr2O3-basierte Werkstoﬀe mit variierendem Chromgehalt untersucht. Dabei zeigte der
Stein „Brick-S“, mit einer ähnlichen Zusammensetzung wie der in dieser Arbeit verwen-
dete Cr2O3-1, die gleichen Korrosionserscheinungen gegenüber einer sauren Testasche.
Inﬁltration konnte für beide Grobkorntypen beobachtet werden, wohingegen eine Kor-
rosion nur im (Cr,Al)2O3-Anteil stattfand.
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SA–Cr2O3-1
Nach der Beanspruchung mit der sauren Asche ist eine gut ausgebildete Spinellschicht
im direkten Kontakt zwischen Keramik und Restschlacke zu ﬁnden. Über dem Cr2O3-
Grobkorn ist diese durchgängig und ca. 30–50 μm stark. Im Bereich über dem stär-
ker angegriﬀenen ZrO2-(Cr,Al)2O3-Mischkorn ist die Schicht unterbrochen, reicht aber
teilweise in das geschädigte Korn hinein (vgl. Abb. D.29, Anhang D.3.7). Dies deutet
daraufhin, dass die Ausscheidung von Spinell aus der Schlacke heraus erfolgt. Der früh
gebildete Spinell sinkt bei weiterer Korrosion des Mischkorns zusammen mit der Schla-










Abb. 4.51: Skizze der Korrosionserscheinungen bei dem Referenz-Chromstein nach dem
TOMAC-Test mit SA; GK. . . Grobkorn
Die chemische Zusammensetzung des Spinells, Mg(Cr0,8Al0,2)2O4, zeigt, dass
ein partielles Lösen von Chrom aus der Keramik stattgefunden hat. Da die Cr2O3-
Anteile unbeschädigt sind und die Schlacke in die Matrix dieses Grobkorntyps einge-
drungen ist, scheinen die (Cr,Al)2O3-Bestandteile leichter löslich als das reine Cr2O3
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zu sein. Die Bildung des Mg-(Cr,Al)-Spinells kann demnach als eine Reaktion des MgO
der Schlacke mit dem (Cr,Al)2O3 der Keramik beschrieben werden.
Durch die Kristallisation dieses Spinells an der Kontaktﬂäche nimmt die MgO-
Konzentration der Schlacke lokal ab, was zu einer Diﬀusion von MgO aus entfernteren
Bereichen der Schlacke hin zu der Spinellschicht führt. Das Wachstum der Schicht hält
solange an, bis kein Cr2O3 bzw. (Cr,Al)2O3 mehr durch die Schicht hindurch diﬀun-
dieren kann oder bis das MgO der Schlacke aufgebraucht ist. Ob verstärkt das Al2O3
der Keramik oder das der Schlacke in die Mg-(Cr,Al)-Spinellbildung einbezogen wird,
ist unklar. Wahrscheinlich werden beide Aluminiumquellen herangezogen, obgleich das
Al2O3 der Schlacke leichter verfügbar ist.
Kwong et al. (2007) beschreiben den Bildungsmechanismus eines Fe-Cr-
Spinells bei der Wechselwirkung einer Fe-reichen Kohleschlacke mit einem Chrom-
stein als eine Reaktion von FeO der ﬂüssigen Schlacke mit dem Cr2O3 der Keramik.
Die Fe-Cr-Spinellschicht bildete sich dabei im Kontakt zu dem (Cr,Al)2O3-Grobkorn
und sollte, den Autoren folgend, eine weitere Diﬀusion von Al2O3 aus der Keramik und
FeO in die Keramik verhindern. Trotzdem wurden im Kontakt zwischen dem gebildeten
Fe-Cr-Spinell und der Schlacke weitere Ausscheidungen eines Fe-Al-Spinells gefunden
(Kwong et al., 2007). Der Al2O3-Gehalt der Schlacke wurde nicht angegeben, sodass
unklar ist, ob das benötigte Aluminium aus der Schlacke oder mittels heterogener Lö-
sung aus dem (Cr,Al)2O3-Korn stammt. Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen
keine Ausbildung zwei verschiedener Spinellschichten.
Trotz des erhöhten Eisengehalts von SA (7,2 Ma.-%RFA Fe2O3) ist in dem gebil-
deten Mg-(Cr,Al)-Spinell kein Eisen mittels EDS nachweisbar. Der Einbau von Magne-
sium in das Spinellgitter scheint hier präferiert zu werden (5,2 Ma.-%RFA MgO in SA).
Obwohl in der Literatur die Bildung von eisenhaltigem Spinell als Korrosionsprodukt
(z. B. Kwong et al., 2007) oder der Einbau von FeO aus der Schlacke in das MgAl2O4-
Gitter bei spinellhaltigen Werkstoﬀen berichtet wird (z. B. Korgul et al., 1997; Yan
et al., 2014), ﬁnden sich keine Arbeiten zu Spinellbildungsmechanismen, in denen die
Bedingungen für einen bevorzugten FeO- oder MgO-Einbau beschrieben werden.
Der isotherme Schnitt des Cr2O3-MgO-Al2O3-Phasendiagramms bei 1450 °C zeigt,
dass die mittels EDS gemessene Zusammensetzung des gebildeten Spinells im Stabili-
tätsbereich von Spinell + Cr2O3 liegt (siehe Abb. 4.52, links). Somit handelt es sich
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Abb. 4.52: Isotherme Schnitte des Cr2O3-MgO-Al2O3-Phasendiagramms (links, Molbasis)
sowie des SiO2-CaO-Al2O3-Na2O-K2O-Phasendiagramms (rechts, Massebasis)
bei 1450 °C; links: Position der Spinellneubildung; rechts: Schlackeentwicklung
von SA durch Aluminiumverarmung aufgrund von Spinellbildung; gestrichelter
Bereich: Stabilitätsbereich Anorthit + Flüssigphase ohne Alkalien mit Schlacke-
zusammensetzung von Guo et al. (1997)
Kwong et al. (2007) schreiben der Ausbildung der Spinellschicht eine inﬁltrations-
hemmende Wirkung zu. Gleichzeitig merken sie jedoch an, dass die gebildete Schicht
aufgrund von abweichenden thermophysikalischen Eigenschaften bei schnellen Tempe-
raturwechseln zum Abplatzen neigt (chemisches/strukturelles spalling). Die Ergebnisse
der vorliegenden Arbeit zeigen jedoch, dass v. a. im Bereich stärkerer Korrosion (ZrO2-
(Cr,Al)2O3-Mischkorn) auch die frühe Ausbildung der Spinellschicht keine hinreichende
Schutzwirkung besitzt.
Sowohl die REM/EDS- als auch die RDA-Ergebnisse zeigen, dass es zu keiner
Bildung von Anorthit bei der Wechselwirkung der sauren Asche/Schlacke mit
dem Chromstein gekommen ist, obwohl die Ausgangszusammensetzung von SA bei
1450 °C im Stabilitätsfeld von Anorthit + Flüssigphase liegt (vgl. Wechselwirkung
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SA–korundbasierte Werkstoﬀe, S. 95 ﬀ). Wie aus Abb. 4.52 (rechts) hervorgeht, be-
wirkt bereits eine geringe Verarmung an Al2O3 ein Verschieben der Schlackezusam-
mensetzung aus dem Bereich Anorthit + Flüssigphase in das Stabilitätsfeld alleiniger
Flüssigphase. Eine solche Al2O3-Verarmung kann durch die Bildung der oben beschrie-
benen Spinellschicht hervorgerufen werden. Dieser postulierte Zusammenhang würde
das Ausbleiben von Anorthit bei der gleichzeitigen Bildung von Spinell erklären.
Guo et al. (1997) berichten von einer starken Anorthitbildung bei der Korrosion eines
ähnlichen Chromsteins („Brick-S“) wie der in der vorliegenden Arbeit verwendete. Die
eingesetzte Asche entspricht fast annähernd SA, jedoch ohne nennenswerte Alkalige-
halte, was einen vergrößerten Stabilitätsbereich von Anorthit + Flüssigphase bewirkt
(siehe gestrichelter Bereich in Abb. 4.52, rechts). Die Schlackezusammensetzung von
Guo et al. (1997) liegt bei 1450 °C direkt im Bildungsbereich von Anorthit und auch
ein Verarmen an Al2O3 durch starke Spinellausscheidung oder die Anreicherung von
Al2O3 durch Lösen aus dem (Cr,Al)2O3-Anteil der Keramik lässt die Anorthitbildung
über eine weite Schlackezusammensetzung zu. Guo et al. (1997) beschreiben weder die
Bildung eines Mg-Cr- noch Fe-Cr-Spinells, jedoch besitzt die verwendete Testschlacke
auch nur 1,43 Ma.-% MgO und 2,88 Ma.-% Fe2O3. Die leicht abweichenden Korrosions-
erscheinungen, v. a. die Ausbildung von Anorthit bei Guo et al. (1997), lassen sich somit
auf die unterschiedliche Aschezusammensetzung (insbesondere Alkalien) zurückführen.
Für die Beanspruchung des Referenz-Chromsteins mit der sauren Asche lässt sich
zusammenfassend folgender Korrosionsmechanismus formulieren:
a) Zwischen Keramik und Schlacke gibt es nur geringe Wechselwirkungen. Diese
führen allerdings teilweise zum Lösen von (Cr,Al)2O3 aus beiden Grobkorntypen
und der Matrix.
b) Die Reaktion von MgO aus der Schlacke mit Al2O3 (aus Schlacke und/oder Ke-
ramik) und Cr2O3 der Keramik führt zur frühen Ausscheidung von Mg-(Cr,Al)-
Spinell.
c) Das weitere Ausscheiden von Spinell hat die Ausbildung einer dichten Spinell-
schicht über dem Cr2O3-Grobkorn zur Folge. Im Kontakt zum ZrO2-(Cr,Al)2O3-
Mischkorn kommt es zum Aufbrechen der Schicht durch eine fortschreitende Kor-
rosion dieses Keramikbestandteils.
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Die Ausbildung einer dichten Spinellschicht im direkten Schlacke-Keramik-Kontakt
besitzt damit nur bedingt eine Schutzwirkung vor weiterer Inﬁltration und Korrosion.
IA–Cr2O3-1
Wie auch bei SA zeigt der Chromstein nach Beanspruchung mit der intermedi-
ären Asche die stärkste Korrosion im Bereich des ZrO2-(Cr,Al)2O3-Mischkorns (vgl.
Abb. 4.39, S. 88). Eine Spinellbildung kann nicht beobachtet werden; weder als
Schicht im direkten Schlacke-Keramik-Kontakt, noch fein verteilt im inﬁltrierten Be-
reich. Dass kein Spinell gebildet wurde, kann durch den niedrigeren MgO-Gehalt
(3,8 Ma.-%RFA), aber v. a. durch den sehr niedrigen Al2O3-Gehalt (2,4 Ma.-%RFA)
von IA erklärt werden. Für die Bildung eines reinen, stöchiometrischen Mg-Al-Spinells
ist ca. 2,5 mal soviel Al2O3 (71,67 Ma.-%) wie MgO (28,33 Ma.-%) nötig (Routschka,
2001). Das geringe Lösen von Al2O3 und Cr2O3 ist demnach nicht ausreichend, um
den bei SA und BA detektierten Mg-(Cr,Al)2O3-Spinell auszuscheiden.
Innerhalb der verbliebenen Schicht von Restschlacke auf dem Substrat ﬁnden sich
dendritische Kristalle von Wollastonit (CaSiO3). Obgleich die Ausgangszusammen-
setzung von IA bei 1450 °C im Stabilitätsbereich von Wollastonit liegt (vgl. Phasen-
diagramm, Abb. 4.47, S. 108), deutet das Skelettwachstum der Kristalle auf ein Aus-
scheiden während der Abkühlung bei hoher Übersättigung und nicht schon während
der Beanspruchung hin. Dem gegenüber führt die Kristallisation von Phasen im gleich-
gewichtsnahen Zustand (wie z. B. Anorthit, Gehlenit oder Spinell bei den anderen
Werkstoﬀen) zum Wachstum gut ausgebildeter Kristalle.
Die mittels EDS bestimmte Schlackezusammensetzung nach der Korrosion des
Chromsteins zeigt einen erhöhten Al2O3-Gehalt im Vergleich zur Ausgangszusammen-
setzung von IA. In Abb. 4.53 sind die Asche-/Schlackezusammensetzungen von IA-
Ausgang (1), in der Schlackeschicht (2), innerhalb des aufgelösten Bereichs (3) und
zwischen den Wollastonitdendriten (4) im ternären SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm
(Liquidusprojektion) dargestellt.
Im Phasendiagramm ist gut die Anreicherung an Al2O3 zwischen (1) und (3) zu
erkennen; mit dem höchsten Gehalt im direkten Inﬁltrationsbereich (3). Die Schlacke-
zusammensetzung in (4) ist im Vergleich zur durchschnittlichen Restschlacke (2) zu
einem höheren SiO2-Gehalt verschoben. Aus Tab. 4.14 wird ersichtlich, dass sich der
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Abb. 4.53: Liquidusprojektion im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm (links) mit den Zu-
sammensetzungen von IA (1) und drei Schlackebereichen (2–4) sowie schemati-
sche Darstellung der Messpunktpositionen im Anschliﬀ IA–Cr2O3-1 (rechts)
Si-Gehalt (in Atom-%) zwischen Schlacke (2), Schlacke (4) und Wollastonit kaum unter-
scheidet. Jedoch entzieht die Kristallisation von Wollastonit der umgebenden Schmelze
(4) Calcium, sodass nach Normierung auf die drei Hauptoxide die Schlacke (4) Si-reicher
erscheint.
Aus Abb. 4.53 wird außerdem ersichtlich, dass die Ausgangszusammensetzung (1)
von IA bei 1450 °C im Stabilitätsbereich von Wollastonit liegt (vgl. auch Abb. 4.47,
S. 108). Schon eine leichte Verschiebung der Schlackezusammensetzung in Richtung
Al2O3 (durch partielles Lösen keramischer Bestandteile) bewirkt, dass die Punkte (2)
und (3) auf den Liquiduslinien von 1400 bzw. 1300 °C liegen. Bei 1450 °C (Versuchstem-
peratur des TOMAC-Tests) liegen diese beiden Schlacken im Bereich alleiniger Flüs-
sigphase und die Kristallisation von Wollastonit fand somit erst während des schnellen
Abkühlens statt. Das Auftreten von Wollastonitdendriten ist demnach kein Indikator
für die Korrosionsbeständigkeit, da ohne die Wechselwirkung von Schlacke mit Keramik
gut ausgebildete Kristalle entstehen würden.
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Tab. 4.14: Mittels EDS bestimmte Schlacke- und Wollastonitzusammensetzung an der Pro-
be IA–Cr2O3-1
Messpunkt Schlacke (2) Schlacke (3) Schlacke (4) Wollastonit *
Element in Atom-%
O 55,50 51,06 57,58 54,17
Na 0,25 1,77 0,37
Mg 3,11 2,71 4,26 0,80
Al 4,11 6,12 3,04 0,99
Si 22,17 19,94 23,21 23,10
Zr 0,48 0,58 0,29 0,16
Ca 13,28 12,05 9,91 20,22
Ti 0,15 0,78 0,15 0,11
Cr 0,83 2,16 0,98 0,25
Fe 0,15 1,23 0,23 0,15
* Mittelwert aus vier Messpunkten (an vier verschiedenen Dendriten)
BA–Cr2O3-1
Nach Beanspruchung des Referenz-Chromsteins mit der basischen Asche können au-
ßer Spinell keine Mineralneubildungen detektiert werden. Bei den korund- und
spinellbasierten Werkstoﬀen ist es stets zu einer starken Kristallisation von Gehlenit
innerhalb des Inﬁltrationsvolumens bzw. der verbliebenen Restschlacke gekommen. Die
Gehlenitbildung konnte bei den neu entwickelten Keramiken durch das Lösen von Al2O3
aus der keramischen Matrix erklärt werden. Auch bei dem Chromstein Cr2O3-1 ist ei-
ne Inﬁltration und im Bereich des ZrO2-(Cr,Al)2O3-Mischkorns auch eine Korrosion
zu erkennen (vgl. Abb. D.30, Anhang D.3.7). Gehlenit konnte jedoch weder mittels
REM/EDS noch RDA nachgewiesen werden.
Stattdessen ﬁnden sich starke Ausscheidungen von Mg-(Cr,Al)-Spinell mit An-
teilen von Fe und Mn innerhalb der Restschlacke, die z. T. bis in das Inﬁltrationsvo-
lumen hineinreichen. Eine dichte, geschlossene Spinellschicht hat sich allerdings nicht
ausgebildet, obgleich die Spinellbildung nur im nahen Grenzbereich zur Keramik auf-
tritt (ca. 500 μm Stärke).
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Die EDS-Analyse der Spinellkristalle in unterschiedlichen Bereichen zeigt, dass
mit zunehmender Nähe zur Keramik der Cr-Anteil im Spinellgitter zunimmt (siehe
Tab. D.3, Anhang D.5.3). Mit der Abnahme des Mg-Anteils ist gleichzeitig die Zunah-
me des Fe-Anteils zu verzeichnen. Die sich veränderte Spinellzusammensetzung zeigt,
dass zuerst, d. h. in den von der Keramik entfernteren Regionen, das in der Schla-
cke verfügbare Magnesium und Aluminium in die Spinellstruktur eingebaut werden.
Mit zunehmendem Cr-Gehalt in der Schlacke, welcher durch das partielle Auﬂösen des
(Cr,Al)2O3-Anteils der Keramik erhöht wird, kommt es zum Einbau von Chrom in die
Spinellstruktur. Gleichzeitig nimmt die Magnesiumverfügbarkeit mit fortschreitender
Spinellkristallisation in der Schlacke ab, sodass im weiteren Verlauf verstärkt Eisen
und Mangan eingebaut werden.
Die starke Ausscheidung von Spinell anstelle von Gehlenit im Korrosionsbereich
deutet darauf hin, dass die Spinellbildung kinetisch bevorzugt abläuft. Durch die Kris-
tallisation von (Mg,Fe,Mn)(Cr,Al)2O4 bleibt eine CaO-/SiO2-/(K2O)-reiche, interme-
diäre Schlacke übrig, die tiefer in den Werkstoﬀ inﬁltrieren kann. Bei den korund- und
spinellbasierten Keramiken führte die frühe Gehlenitbildung hingegen zu einem raschen
Verbrauch der Schlacke, was die Inﬁltration stoppte.
Auch Kwong et al. (2007) fassen in ihrem Artikel zur Korrosion von hoch chrom-
haltigen Werkstoﬀen zusammen, dass der weitgehend inerte Charakter des Cr2O3
eﬀektiv die Korrosion hemmt. Gleichzeitig ist es aber die schlechte Löslichkeit des
Cr2O3, die eine tiefe Inﬁltration ermöglicht, da sich die Chemie der Schlacke kaum
ändert. Aufgrund der tief reichenden Inﬁltration von Schlacke neigen Chromsteine zu
einem starken strukturellem spalling (Kwong et al., 2007).
4.4 Schlussfolgerungen aus den TOMAC-Tests
4.4.1 Zusammenfassung der TOMAC-Ergebnisse
Die Korrosionsuntersuchungen im TOMAC haben gezeigt, dass alle getesteten Kera-
miken durch die drei Aschen/Schlacken unterschiedlich stark geschädigt werden. Dabei
ist stets ein Zusammenspiel aus Korrosion und Inﬁltration zu verzeichnen. Eine
reine Inﬁltration, ohne Lösungs-/Korrosionserscheinungen, konnte bei den untersuch-
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ten Werkstoﬀen nicht beobachtet werden. Am nächsten kommt diesem Prozess der
Referenz-Chromstein, bei dem die geringsten Wechselwirkungen auftraten.
Die ermittelten Inﬁltrationstiefen, Schädigungserscheinungen und Mineralneubildun-
gen in Abhängigkeit von den drei Testaschen sind in Abb. 4.54 zusammengefasst.
Hieraus wird ersichtlich, dass BA durchweg zu einer geringen Inﬁltration und IA zu







































































Abb. 4.54: Schema der Hauptschädigungsmerkmale der chromfreien Werkstoﬀe nach den
TOMAC-Tests (1450 °C, 5 Vol.-% H2 in Ar) mit den drei Aschen/Schlacken;
An. . . Anorthit, Hib. . . Hibonit, GK. . . Grobkorn, Mx. . . Matrix, Spi. . . Spinell
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Wie die detaillierten Untersuchungen ergeben haben, wird die Korrosion der neu
entwickelten, chromfreien Werkstoﬀe hauptsächlich durch die folgenden zwei Punkte
bestimmt:
• die chemische Zusammensetzung der Asche; und damit die Position der Asche
im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm
• die keramische Matrix; hierbei v. a. die Verfügbarkeit von Al2O3 und das
Vorhandensein von CA- und/oder Glasphasen in der Mikrostruktur
Die Auswertung der Korrosionsmechanismen mit Hilfe von thermochemischen Be-
trachtungen im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm (isotherme Schnitte bei 1450 °C)
hat gezeigt, dass ein Zusammenhang zwischen der Inﬁltrationstiefe und der Position
der Aschen im Phasendiagramm besteht. Wenn hauptsächlich Al2O3 die zu lösende
Matrixkomponente darstellt, lassen sich folgende Grundaussagen formulieren (vgl.
Abb. 4.55 a):
• Je entfernter die Aschezusammensetzung vom Stabilitätsfeld von Korund liegt
und je größer der trennende Bereich aus alleiniger Flüssigphase ist, desto tiefer
fällt die Inﬁltration/Korrosion aus (Bsp. IA).
• Bei einer weiten Entfernung der Aschezusammensetzung vom Korundstabilitäts-
feld, aber dem schnellen Erreichen eines Bereiches von Flüssigphase + kristalli-
ner Phase, führt die starke Ausscheidung der kristallinen Phase zu einer geringen
Inﬁltrations-/Korrosionstiefe (Bsp. BA).
• Liegt die Position der Aschezusammensetzung nahe am Korundstabilitätsfeld,
spielt das Mikrogefüge der Keramik (chemische Zusammensetzung, CA-Phasen
oder Glasphase in der Matrix) eine entscheidendere Rolle (Bsp. SA).
Gehre (2013) nennt als Hauptursache für die verschiedenen Inﬁltrationsneigun-
gen das unterschiedliche Ascheschmelzverhalten der Testaschen. Die Ergebnisse der
TOMAC-Untersuchungen haben darüber hinaus gezeigt, dass v. a. die Aschezusam-
mensetzung und das damit verbundene Lösungs- und Mineralbildungsverhalten aus-
schlaggebend ist. Ein Vergleich der Ergebnisse (Korrosionserscheinungen) von Gehre
(2013) und denen der vorliegenden Arbeit ist im Anhang D.4 in Tab. D.2 gegeben.

























Abb. 4.55: Schematische Darstellung der a) Stabilitätsbereiche im SiO2-CaO-Al2O3-Pha-
sendiagramm bei 1450 °C mit den Korrosionspfaden von SA, IA und BA sowie
von b) günstigen Zusammensetzungsbereichen für Aschen/Schlacken
4.4.2 Technische Bedeutung
Die Literaturrecherche hat ergeben, dass das strukturelle spalling der Hauptschädi-
gungsmechanismus bei Vergaserausmauerungen ist. Der Abtrag von Material ist dabei
kein kontinuierlicher Prozess, sondern stufenartig ausgeprägt. Beschleunigt wird der
Verschleiß durch rasche Temperaturwechsel, wie sie z. B. bei Notabschaltungen des
Vergasers auftreten. Je tiefer die Inﬁltration im Vorfeld ausfällt, desto größer/stärker
sind die abgeplatzten Schichten, was wiederum zu einem hohen Materialabtrag führt.
Aus diesen Beobachtungen leitet sich die Erkenntnis ab, dass neben einer geringen
Löslichkeit des keramischen Grobkorns, wie sie bei Cr2O3 gegeben ist, die Inﬁltrati-
on in den Werkstoﬀ verringert werden muss. Bisherige Entwicklungen zielten dabei
auf eine Optimierung der keramischen Mikrostruktur ab, wobei durch Phosphat- oder
Kohlenstoﬀzusätze die Inﬁltration vermindert werden sollte (siehe Abschnitt 2.3).
Die in der vorliegenden Arbeit gefundenen Korrosionsmechanismen an den chromfrei-
en Werkstoﬀen zeigen, dass v. a. die Zusammensetzung der Schlacke eine entscheidende
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Rolle spielt (vgl. Abb. 4.54). Somit bietet die Anpassung der Schlackechemie eine
weitere Möglichkeit, die Inﬁltrationstiefe zu minimieren und damit den Materialabtrag
bei Temperaturwechseln zu reduzieren.
Um im technischen Prozess einen solchen Zustand geringer Inﬁltration zu errei-
chen, kann der Brennstoﬀ entsprechend eingestellt werden. Dazu bietet es sich an,
• mit Flussmitteln (z. B. Kalkstein, CaCO3 oder ggf. Quarzsand, SiO2) oder
• durch geschicktes Mischen verschiedener Brennstoﬀe (verschiedene Kohlen oder
Kohle + Biomasse)
die Schlackechemie in einen günstigen Zusammensetzungsbereich zu verschieben. Die
Verwendung von Flussmitteln oder das Mischen von Brennstoﬀen ist auch derzeit Stand
der Technik, um v. a. die Fließtemperatur zu senken bzw. die Viskosität optimal ein-
zustellen und dadurch den Sauerstoﬀverbrauch zu reduzieren (Gräbner, 2015). Eine
verringerte Vergasungstemperatur hat auch auf die Korrosionsbeständigkeit einen po-
sitiven Einﬂuss. Laut Guo (1994) zeigen praktische Betriebserfahrungen und Model-
lierungsergebnisse, dass bei Chromstein und Steinkohleschlacke eine Temperatursteige-
rung um 100 K einen Anstieg der Korrosionsrate um den Faktor 4 zur Folge hat.
Entsprechend Abb. 4.55 können für die Untersuchungstemperatur von 1450 °C fol-
gende Empfehlungen zur Aschezusammensetzung formuliert werden:
• möglichst wenig Alkalien, da diese den Bereich alleiniger Flüssigphase vergrößern
(vgl. Abb. D.33, Anhang D.5.2); was zu vermeiden ist
• ein erhöhter MgO-Gehalt, da dieser förderlich für die Spinellbildung ist, welche
eine korrosionshemmende Wirkung besitzen kann
• eine Zusammensetzung entsprechend Abb. 4.55 b) im:
(1) CaO-Al2O3-Bereich: Bildung von Calciumaluminaten (CA2 oder CA6) bzw.
Gehlenit analog zu Schlacken der Stahlerzeugung bzw. der Testasche BA
(2) SiO2-Al2O3-Bereich: Bildung von Anorthit bzw. frühes Erreichen des Ko-
rundstabilitätsfeldes, wie z. B. bei SA
• ein ausgewogenes B/S-Verhältnis, um die Fließtemperatur nicht zu sehr zu erhö-
hen
Die inﬁltrationshemmenden Zusammensetzungen können dabei im Widerspruch zu
den geforderten niedrigen Fließtemperaturen liegen, was bei der Einstellung der Asche-
chemie beachtet werden muss.
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4.4.3 Vorschlag für eine vereinfachte Untersuchungsmethodik
Die in der vorliegenden Arbeit angewendete Methodik zur Korrosionsuntersuchung
und Beschreibung der Korrosionsmechanismen gliederte sich in eine detaillierte Cha-
rakterisierung der Aschen (RFA, ASV, RDA, HT-RDA), den Korrosionstest selbst
(TOMAC-Test) und eine anschließenden detaillierten Untersuchung des geschädigten
Probekörpers (RDA, LiMi, REM/EDS). Mittels thermochemischer Betrachtungen im
isothermen Schnitt des SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramms konnte die Korrosion durch
eine sich ändernde Schlackechemie und die Ausscheidung von Mineralphasen beschrie-
ben werden. Diese umfangreiche Untersuchungsmethodik ist im Anhang B.1 schritt-
weise beschrieben.
Aus den gewonnenen Erkenntnissen kann eine vereinfachte Methodik abgeleitet
werden. Hierbei ist zwischen zwei grundlegenden Anforderungen zu unterscheiden:
• Neuentwicklung eines keramischen Werkstoﬀs für die Vergaserausmauerung
• Test einer neu entwickelten, Al2O3-basierten Keramik und Anpassung der Asche-
zusammensetzung
Die erste Fragestellung wird in der Arbeite von Gehre (2013) für die Entwicklung
chromfreier, Al2O3- und MgAl2O4-basierter Werkstoﬀe behandelt. Neben einer guten
Korrosionsbeständigkeit spielen dabei auch die mechanischen und Hochtemperatur-
Eigenschaften eine wichtige Rolle. Als positive Faktoren konnten eine verbesserte Mi-
krostruktur durch Zusätze von TiO2 und ZrO2 und eine Erhöhung des Spinellanteils
festgestellt werden (Gehre, 2013). Die eigenen Ergebnisse zeigen darüber hinaus, dass
der Verzicht auf CA-haltige Binder und die Reduzierung der beim keramischen Brand
gebildeten Glasphase die Korrosion durch Schlacke vermindern.
Wurde sich für eine neue Al2O3- oder MgAl2O4-basierte Keramik als möglicher Aus-
mauerungswerkstoﬀ entschieden, wird die folgende, vereinfachte Untersuchungsmetho-
dik zum Test des Werkstoﬀs mit der zu erwartenden Asche/Schlacke vorgeschlagen:
a) Bestimmung der Element-/Oxidzusammensetzung der Asche mittels RFA
Ñ Auf eine Phasenanalyse (RDA) und die Ermittlung des Hochtemperatur-
verhaltens (HT-RDA) kann verzichtete werden, da die Asche im Prozess
schmilzt und zuvor stattﬁndende Mineralumwandlungen keine Rolle für die
Korrosion durch ﬂüssige Schlacke spielen.
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b) Festlegen der Untersuchungstemperatur
Ñ Die Temperatur beeinﬂusst maßgeblich die Viskosität und den Stabilitäts-
bereich (im Phasendiagramm) der ﬂüssigen Schlacke sowie die Stabilitäts-
bereiche der kristallinen Mineralbildungen.
Ñ Die tatsächliche Vergasertemperatur (bzw. Temperatur an der Ausmaue-
rung) ist nicht direkt bestimmbar und daher abzuschätzen.
Ñ Hierin liegt eine große mögliche Fehlerquelle. Gegebenenfalls können mehrere
Temperaturen untersucht werden.
c) Berechung des isothermen Schnitts des SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramms
Ñ Die Berechnung des isothermen Schnitts erfolgt bei der zuvor festgelegten
Temperatur.
Ñ Evtl. vorhandene Alkaligehalte sind zu berücksichtigen und bei der Berech-
nung des Phasendiagramms als konstante vierte oder fünfte Komponente
einzubinden. Sie wirken sich v. a. auf die Viskosität und den Stabilitätsbe-
reich der ﬂüssigen Schlacke aus.
Ñ Die Aschezusammensetzung muss, soweit nach der Zusammensetzung zu-
lässig, auf die drei Hauptoxide SiO2, CaO und Al2O3 normiert und dessen
Position in den isothermen Schnitt eingetragen werden.
Ñ FeO bzw. Fe2O3 werden in diesem Ansatz nicht berücksichtigt, da Eisen
unter den reduzierenden Versuchsbedingungen und -temperaturen stets in
metallischer Form (Fe) vorlag.
Ñ Mithilfe einer theoretischen Linie von der Ascheposition in Richtung Al2O3
kann die Schlackeentwicklung (Durchqueren alleiniger Flüssigphase und Bil-
dung von Mineralphasen) ermittelt werden
d) Anpassen der Aschechemie durch Mischen von Brennstoﬀen oder Zugabe von
„Flussmittel“
Ñ Der zu durchschreitende Bereich von alleiniger Flüssigphase sollte möglichst
klein/kurz sein.
Ñ Die frühe Ausscheidung kristalliner Phasen erhöht die Schlackeviskosität und
verbraucht die ﬂüssige Schlacke.
Ñ Ein hoher CaO-Gehalt hat sich bei den Untersuchungen als vorteilhaft her-
ausgestellt. Es ist jedoch zu beachten, dass das Base-Säure-Verhältnis nicht
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übermäßig hoch eingestellt werden darf (B/S ď ca. 2–3), damit die Schlacke
ﬂießfähig bleibt.
e) Durchführung eines Kurzzeit-Korrossionstests
Ñ Ein Korrosionstest ist immer noch notwendig, um die thermochemischen
Betrachtungen zu validieren.
Ñ Eine kurze Auslagerungszeit hat sich bei sehr hohen Temperaturen als aus-
reichend erwiesen, um die berechneten Gleichgewichtsphasen zu bilden.
d) Präparation des geschädigten Probekörpers
Ñ Für die weitere Untersuchung und Bewertung der Korrosion ist ein polierter
Probenquerschnitt herzustellen.
Ñ Auf die Phasenanalyse mittels RDA und das dafür notwendige Aufmahlen
kann bei gut zu erkennenden Kristallen verzichtet werden.
e) Vermessen der Eindringtiefe mittels LiMi
Ñ Soll ein Vergleich zwischen verschiedenen Aschen (Aschemischungen) statt-
ﬁnden, sollte die Inﬁltrationstiefe als Bewertungskriterium herangezogen
werden.
f) Ermittlung der Verteilung von Korrosionsprodukten mittels REM/EDS
Ñ Das REM ermöglicht unter hoher Vergrößerung die Verteilung verschiedener
Korrosionsprodukte bildgebend zu analysieren.
Ñ Mittels EDS-Punkt- oder Flächenanalyse kann die chemische Zusammen-
setzung ermittelt werden und aus der Stöchiometrie die gebildeten Mineral-
phasen hergeleitet werden.
Ñ Die untersuchten Systeme zeigten eine gute Übereinstimmung zwischen den
berechneten und experimentell nachgewiesenen Korrosionsprodukten.
Die vereinfachte Untersuchungsmethodik stellt v. a. einen reduzierten Aufwand
im Bereich der Aschecharakterisierung dar. Hierbei hat sich gezeigt, dass die chemische
Zusammensetzung der Asche das Korrosionsverhalten maßgeblich bestimmt; wohin-
gegen die mineralische Zusammensetzung wenig ausschlaggebend ist. Die sehr gute
Übereinstimmung zwischen den berechneten und experimentell nachgewiesenen Kor-
rosionsprodukten würde eine alleinige thermochemische Betrachtung zulassen. Jedoch
sollte auf einen experimentellen Vergleich nicht verzichtet werden.
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Letztendlich geben die Laboruntersuchungen und Berechnungen eine gute Abschät-
zung der zu erwartenden Korrosion. Vor einem kommerziellen Einsatz eines neu entwi-
ckelten keramischen Werkstoﬀs sind Feldtests immer noch unabdingbar.
4.5 Validierung der Ergebnisse
Aus den umfangreichen Untersuchungen nach den TOMAC-Tests konnten die Korrosi-
onsmechanismen für eine saure, intermediäre und basische Asche/Schlacke beschrieben
werden. Sowohl die experimentellen Ergebnisse als auch die thermochemischen Betrach-
tungen haben gezeigt, dass v. a. die Zusammensetzung der Asche und die keramische
Matrix die Korrosion der Al2O3-reichen Werkstoﬀe bestimmen.
Um die gefundenen Ergebnisse zu validieren, wurden einerseits Langzeitauslagerun-
gen aller Keramiken über 150 h durchgeführt und andererseits eine Keramik in den
SFGT-Flugstromvergaser eingebracht.
4.5.1 Werkstoﬀtest in der Langzeitauslagerung
Die Langzeitauslagerung fand in Form von Tiegeltests über 150 h bei 1450 °C unter
einer CO/H2-Atmosphäre (3:1, volumenbezogen) statt (vgl. Abschnitt 3.3.2). Um das
Postulat einer verminderten Inﬁltrationstiefe bei der basischen Asche und der tiefs-
ten Inﬁltration bei der intermediären Asche zu überprüfen, wurden nach der Auslage-
rung Querschnitte der Probekörper angefertigt. Eine detaillierte Auswertung mittels
REM/EDS fand nur an ausgewählten Proben statt.
In Abb. 4.56 sind die ermittelten Inﬁltrationstiefen für die drei Testaschen dar-
gestellt. Für den Referenz-Chromstein Cr2O3-1 konnte der Inﬁltrationsbereich visuell
nicht erfasst werden. Bei keiner der untersuchten Keramiken ist Restschlacke auf dem
Tiegelboden verblieben.
Wie schon bei den TOMAC-Tests zeigt BA auch nach 150 h Auslagerungszeit im
Schnitt die geringste Inﬁltrationstiefe (12,7 mm), gefolgt von SA mit 17,9 mm. Die
intermediäre Asche führt bei allen chromfreien Keramiken zur tiefsten Inﬁltration und
liegt auch im Durchschnitt (33,2 mm) deutlich über BA und SA. Somit sind die Ergeb-
















































Abb. 4.56: Eindringtiefen der drei Testaschen/-schlacken nach den Langzeittests; gestrichel-
te Linien in den jeweiligen Farben der Asche zeigen die mittlere Eindringtiefe
nisse der Kurzzeitauslagerung im TOMAC qualitativ auf die der Langzeitauslagerung
übertragbar.
Die makroskopische Auswertung der Tiegelquerschnitte bestätigt das starke Auf-
lösen der keramischen Matrix (Korrosion) durch die intermediäre Schlacke, wie es durch
die thermochemische Betrachtung beschrieben wurde (weiter Stabilitätsbereich an al-
leiniger Flüssigphase). Dies ist beispielhaft in Abb. 4.57 a) für Keramik AR78-AB-1500
gezeigt. Die Fotos aller Proben der Langzeitauslagerung ﬁnden sich im Anhang E.2.
Bei der spinellbasierten Keramik AR78-AB-1500 ist das Auﬂösen durch IA v. a. durch
die Ausbildung von Poren und „Lösungskanälen“ gekennzeichnet, die sich bis tief in den
Tiegel hineinziehen. Zusätzlich ist eine Seitenwand der Tiegelbohrung ausgewaschen
(vgl. rechteckige Kennzeichnung der ursprünglichen Bohrungsquerschnittﬂäche). Mit
SA zeigen sich ebenfalls deutliche Lösungserscheinungen in Form von Hohlräumen im
Probekörper.
BA führt bei den meisten der untersuchten Keramiken zu einer sehr geringen Auf-
lösung (siehe auch Abb. E.1 und E.2, im Anhang E.2). Jedoch sind bei vier der sechs
chromfreien Werkstoﬀe starke Reaktionsbildungen im obersten Inﬁltrationsbereich zu
erkennen. Die Keramik Bonite zeigt makroskopisch die geringsten Wechselwirkungen
mit BA. Bei AZT-AB-1500 und v. a. bei TTA-1650 (siehe Abb. 4.57 b) führt die Aus-
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Abb. 4.57: Makroskopische Aufnahmen von a) AR78-AB-1500 und b) TTA-1650 nach den
Langzeittests mit SA, IA und BA
scheidung von Korrosionsprodukten zur ausgeprägten Rissbildung und teilweise zum
Aufsprengen des Tiegels.
Mittels RDA können für das Asche-Keramik-Paar BA–TTA-1650 nach 150 h Aus-




• Gehlenit: sehr wenig
• Spinell: sehr wenig
140 4 Ergebnisse und Diskussion
Die lichtmikroskopische Auswertung des Inﬁltrationsbereichs von BA–TTA-
1650 zeigt eine Blaufärbung und ein stark aufgelockertes Gefüge bis in eine Tiefe von
ca. 5 mm (siehe Abb. 4.58, links und Mitte). Die Grenze des ursprünglichen Tiegelbo-
dens ist nicht mehr zu erkennen, da sich die gebildeten Korrosionsprodukte nach oben




Abb. 4.58: LiMi- (links + Mitte) und REM-Aufnahmen (rechts) von TTA-1650 nach dem
Langzeittest mit BA
In der REM-Aufnahme (Abb. 4.58, rechts) wird deutlich, dass es zu einer massiven
Kristallisation von sechseckigen, plattigen Kristallen gekommen ist, welche einen pori-
gen, oﬀenen Verbund bilden. Mittels EDS können diese als Hibonitkristalle identiﬁziert
werden. Die Bildung von Hibonit ist als eine stark expansive Reaktion bekannt (z. B.
Poirier et al., 2013) und kann somit für das Aufsprengen des keramischen Gefüges
verantwortlich gemacht werden.
Entgegen der TOMAC-Ergebnisse können in den REM/EDS-Untersuchungen
kein Spinell und keine Gehlenitkristalle detektiert werden. Auch die RDA zeigt nur sehr
geringe Anteile dieser beiden Korrosionsprodukte. Anhand der REM/EDS-Befunde und
den thermochemischen Betrachtungen nach den TOMAC-Tests wurde die Bildung von
Gehlenit als Hauptursache für die geringe Inﬁltrationstiefe identiﬁziert. Das frühe Aus-
scheiden dieser Phase führte zu einer Viskositätserhöhung und zum Verbrauch der
Schlacke (vgl. Abschnitt 4.3.3, S. 114 ﬀ).
Die Ergebnisse nach der Langzeitauslagerung mit BA können ebenso durch die
Betrachtung der Schlackeentwicklung im SiO2-CaO-Al2O3-K2O-Phasendiagramm
(isothermer Schnitt bei 1450 °C, siehe Abb. 4.49, S. 115) erklärt werden:
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• Bereits nach einer geringen Auﬂösung von Al2O3 scheidet sich Gehlenit aus der
Schlacke aus (Punkt L1).
• Die Gehlenitbildung hält so lange an, bis in Punkt L2 Grossit + Hibonit + Flüs-
sigphase im Gleichgewicht vorliegen, wobei die Grossitbildung kinetisch gehemmt
zu sein scheint.
• Durch fortschreitendes Lösen von Al2O3 aus der keramischen Matrix wird Punkt
L3 erreicht, in dem Korund + Hibonit + Flüssigphase nebeneinander vorliegen.
Bei den TOMAC-Tests fand sich eine entsprechende Abfolge von: Restschlacke Ñ
Gehlenit Ñ Hibonit Ñ originale Keramik. Da jedoch im Punkt L3 Gehlenit nicht als
stabile Phase vorliegt, bedingt die lange Auslagerungszeit von 150 h, dass sich dieser
letztendlich in der verbleibenden Schlacke wieder auﬂöst. Gleichzeitig bildet sich so
lange Hibonit, bis die gesamte Schlacke im Kontaktbereich aufgebraucht ist.
4.5.2 Werkstoﬀtest im Flugstromvergaser
Für einen Feldtest unter realen Vergasungsbedingungen konnte eine der entwickel-
ten Keramiken in den SFGT-Vergaser am Standort Freiberg eingebracht werden.
Auf Grund der vergleichsweise guten Korrosionsbeständigkeit unter Laborbedingungen
(saure Asche, TOMAC-Test) wurde Keramik TTA-1650 ausgewählt und, wie in Ab-
schnitt 3.3.3 beschrieben und in Abb. 3.1 dargestellt, in den Vergaser eingebaut. Nach
24-stündiger Auslagerungszeit, einschließlich viermaligem An- und Abfahren, wurde die
Probelanze gezogen und der keramische Probekörper makroskopisch sowie licht- und
elektronenmikroskopisch untersucht. Die erzielten Ergebnisse wurden hinsichtlich der
vorherrschenden Schädigungsmechnismen ausgewertet und mit denen der Laborunter-
suchungen verglichen.
Makroskopische und lichtmikroskopische Bewertung
Abb. 4.59 zeigt den Querschnitt durch den oberen, dem Schlackeangriﬀ ausgesetzten
Bereich des Probekörpers.
Bereits im makroskopischen Bild (Abb. 4.59, links) ist die Ablagerung von
Schlackepartikeln auf der Stirnseite zu erkennen. Unterhalb dieser zeigt sich ein hell ver-
färbter Bereich. Dieser wird durch Schlackeinﬁltration hervorgerufen, wobei sich unter-
schiedliche Inﬁltrationstiefen ergeben (Abb. 4.59, Mitte + rechts). Die ungleichmäßige






Abb. 4.59: Makroskopische (links) und mikroskopische Aufnahmen (Mitte und rechts) von
TTA-1650 nach Auslagerung im SFGT-Vergaser; Inﬁltrationsbereich ÜS-v ist in
Abb. 4.60 dargestellt
Verteilung ist auf die schräge Ausrichtung des Probekörpers im Vergaser zurückzufüh-
ren.
Das makroskopische Gefüge der Keramik TTA-1650 erscheint weitestgehend stabil,
ohne erkennbare Rissbildung, Aufblähung oder sonstige geometrische Veränderungen.
Über etwaige Schädigungen des Mikrogefüges und Phasenneubildungen im vorderen
Inﬁltrationsbereich sollen die folgenden Analysen mittels REM/EDS Aufschluss geben.
Der hintere, weniger tief inﬁltrierte Bereich ist im Anhang F.1 detailliert beschrieben.
Es zeigen sich dabei keine wesentlichen Unterschiede zwischen den beiden untersuchten
Ausschnitten.
REM/EDS-Untersuchungen des Keramik-Schlacke-Kontakts
Das EDS-Phasen-Map des stärker inﬁltrierten, vorderen Übersichtsbereichs ist in
Abb. 4.60 (links) gezeigt. Neben der durch die Kristallisation von Anorthit (violett) und
Gehlenit (rosa) geprägten Restschlacke auf der Probenoberﬂäche ist eine starke Schla-
ckeinﬁltration im gesamten untersuchten Ausschnitt zu erkennen (siehe Si-Verteilung,
Abb 4.60, Mitte). Diese ﬁndet vor allem entlang der Korngrenzen des Korunds (rot im
EDS-Map) statt.
Darüber hinaus ist die keramische Matrix bis in eine Tiefe von ca. 800 μm und ent-
lang zweier Risse (rechts und links im Übersichtsbild) vollständig aufgelöst und durch
Gehlenit sowie Anorthit (blau und violett) ersetzt. In diesem Bereich starker Inﬁltra-














Abb. 4.60: EDS-Map des vorderen Übersichtsbereichs (links) sowie Si- und Mg-Verteilung
(Mitte und rechts) für TTA-1650 nach Auslagerung im SFGT-Vergaser; De-
tailausschnitt der Inﬁltrationszone (IZ) in Abb. 4.61 dargestellt
tion und ausgeprägter Korrosion ist auch das Korundgrobkorn entlang seiner Subkorn-
grenzen aufgesprengt. Somit ist trotz scheinbarer makroskopischer Unversehrtheit das
keramische Gefüge oberﬂächennah stark zerstört.
Die Ausbildung einer Spinellschicht, wie sie bei den Laborversuchen festgestellt
werden konnte, wurde nach dem Feldtest im SFGT-Vergaser nicht gefunden (siehe
Mg-Verteilung, Abb. 4.60, rechts). Leicht erhöhte Magnesiumkonzentrationen sind fast
ausschließlich innerhalb der Restschlacke zu erkennen. Aufgrund des geringen MgO-
Gehalts der Schlacken A1 bis A3 (0,3–0,4 Ma.-%RFA), mit denen die ersten drei Kam-
pagnen gefahren wurden, konnte sich kein/kaum Spinell durch die Reaktion mit dem
Al2O3 der Keramik ausbilden.
Bei höherer Vergrößerung der Inﬁltrationszone ist die Kristallisation verschiede-
ner Mineralphasen zu erkennen (siehe EDS-Map, Abb. 4.61, links).
Innerhalb der eingedrungenen Schlacke sind v. a. Anorthit und Gehlenit (blau
bzw. orange, Abb. 4.61, links) sowie einige wenige Spinelle auskristallisiert (vgl. Mg-
Verteilung in der Elementüberlagerung, Abb. 4.61, Mitte). Durch den hohen Eisenge-
halt des Spinells (Fe0,5´0,7Mg0,5´0,3Al2O4) ist davon auszugehen, dass dieser aus Schla-
cke B (17,0 Ma.-%RFA Fe2O3, 3,8 Ma.-%RFA MgO) entstanden ist. Darüber hinaus















Abb. 4.61: EDS-Map und Elementüberlagerung der vorderen Inﬁltrationszone (links und
Mitte) sowie hoch vergrößerter Detailausschnitt (rechts) für Keramik TTA-1650
nach Auslagerung im SFGT-Vergaser
ﬁndet sich Perowskit (CaTiO3), was für ein Lösen der keramikeigenen Ti-Phasen (v. a.
TiAl2O5) in der Schlacke und die dortige Ausscheidung als Ca-Ti-Phasen spricht.
Zwischen den Korundkörnern der Keramikmatrix ist es zum Wachstum von nadeli-
gen Hibonitkristallen gekommen (siehe Abb. 4.61, rechts). Die Bildung von Hibonit
ist auf die Reaktion des CaO der Schlacke mit dem Al2O3 der Keramik zurückzufüh-
ren, da TTA-1650 selbst kein CaO enthält. Die Ausbildung einer dichten, schützenden
Hibonitschicht, wie sie in der Literatur für CaO-reiche Stahlschlacken bei der Wechsel-
wirkung mit Korund beschrieben wird (z. B. Poirier et al., 2013), kann nicht beobachtet
werden. Durch den hohen SiO2-Gehalt beider Schlacken wurde das vorhandene CaO
zuerst für die Kristallisation von Anorthit und Gehlenit verbraucht.
Beschreibung der Korrosionsmechanismen
Das Vorhandensein der verschiedenen Mineralneubildungen (Anorthit, Gehlenit, Hibo-
nit und Perowskit) bestätigt die starken Wechselwirkungen zwischen Schlacke und Ke-
ramik. Die Bildung der beiden Calciumalumosilikate und des Hibonits kann dabei wie-
derum durch die Darstellung der sich ändernden Schlackechemie im SiO2-CaO-Al2O3-
Phasendiagramm erklärt werden (siehe Abb. 4.62). Da beide Aschen keine nennens-
werten Gehalte an Alkalien besitzen, kommt das ternäre Phasendiagramm zur An-
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wendung. Zur besseren Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen der Laboruntersuchungen
wird wieder der isotherme Schnitt bei 1450 °C verwendet, obgleich die vorherrschende
Temperatur nicht bekannt ist. Die Bildung ähnlicher Mineralparagenesen scheint diese
Annahme aber zu rechtfertigen.
Die REM/EDS-Ergebnisse zeigen eine ausgeprägte Kristallisation von Anorthit und
Gehlenit; sowohl in der Schlackeschicht auf dem Probekörper als auch innerhalb des
inﬁltrierten Bereichs. Entsprechend Abb. 4.62 wird die Anorthitbildung durch die
Aschen/Schlacken A1´3 hervorgerufen. Durch die verringerte Flussmittelzugabe (CaO)
bei den Aschen A2 und A3 verschiebt sich deren Stabilitätsfeld in Richtung des Drei-
phasenbereichs von Anorthit + Mullit + Schmelze. Mullit konnte jedoch weder mittels
RDA noch REM/EDS nachgewiesen werden, was darauf hindeutet, dass die Anorthit-
bildung bei der Anwesenheit von Calcium bevorzugt abläuft.
Die Zusammensetzung der Aschen A1´3 bedingt ein sofortiges Ausscheiden von An-
orthit bei 1450 °C, was eine starke Viskositätserhöhung durch Kristallwachstum zur
Folge hat. Darüber hinaus kommt das Lösen von keramischem Al2O3 frühzeitig beim
Erreichen des Stabilitätsfeldes von Korund (in Abb. 4.62 grau hinterlegt) zum Erliegen.
Dies würde bedeuten, dass Anorthit lediglich auf der Substratoberﬂäche zu ﬁnden
sein sollte. Dass Anorthitkristalle auch innerhalb tieferer Bereiche der Inﬁltrationszone
vorkommen, kann auf mehrere mögliche Ursachen zurückgeführt werden:
a) Die tatsächliche Temperatur an der Probenoberﬂäche ist höher als 1450 °C, was
einerseits die Schlackeviskosität herabsetzt und damit eine Inﬁltration in die Kera-
mik vereinfacht und andererseits das Stabilitätsfeld von Flüssigphase vergrößert.
Vor allem Asche A1 würde schon bei einer geringfügig höheren Temperatur im
Bereich alleiniger Flüssigphase liegen. Eine Temperatur größer als 1450 °C ist
durch die Lage in Brennernähe wahrscheinlich.
b) Durch die ständige Zufuhr frischer Schlacke und den Abtransport gesättigter wird
die chemische Triebkraft zum Lösen von Al2O3 aufrecht erhalten.
c) Das mehrmalige An- und Abfahren des Vergasers und die damit verbundenen
Temperaturwechsel haben Risse in der z. T. inﬁltrierten Keramik erzeugt, die
eine tiefere Inﬁltration bei erneutem Schlackekontakt zulassen.
Die Bildung von Gehlenit und Hibonit kann der Wechselwirkung von Schlacke B
mit dem Al2O3 der Keramik zugeschrieben werden. Wie schon für die Korrosionsmecha-














































Abb. 4.62: Schlackeentwicklung der SFGT-Aschen im SiO2-CaO-Al2O3-Phasendiagramm
bei 1450 °C; grau hinterlegt ist der Stabilitätsbereich von Korund
nismen bei den TOMAC-Tests erläutert, reichert sich die Schlacke mit zunehmendem
Lösen der keramischen Matrix (und z. T. des gebildeten Anorthits) an Al2O3 an. Bis
zum Erreichen des Stabilitätsfeldes von Gehlenit + Flüssigphase im Punkt L1 wird
ein Bereich, in dem nur Flüssigphase vorliegt, durchschritten, was eine ungehinderte
Inﬁltration durch Auﬂösen der Matrix erlaubt. Bei höheren Temperaturen (> 1450 °C)
fällt dieser Bereich noch größer aus und es kann mehr keramische Matrix gelöst werden,
bis der erste Gehlenit kristallisiert. Die starke Ausscheidung von Gehlenit wirkt, wie
bei den TOMAC-Tests mit BA beobachtet, der Inﬁltration entgegen.
Durch ein weiteres Anreichern der Schlacke an Al2O3 scheidet sich im Punkt L2
Hibonit aus bis im Punkt L3 die Flüssigphase mit Hibonit und Korund im Gleichge-
wicht steht (siehe Abb. 4.62). Dieser Korrosionsmechanismus deckt sich gut mit den
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REM/EDS-Ergebnissen im Bereich der inﬁltrierten Matrix, wobei Hibonitnadeln v. a.
im Kontakt zu Korundkörnern auftreten, wo die Al2O3-Konzentration der Schlacke am
höchsten ist (vgl. Abb. 4.61, S. 144 und Abb. F.2, S. 234).
Im Gegensatz zu den TOMAC-Tests kann kein metallisches Eisen gefunden wer-
den. Stattdessen wurden Fe-haltiger Spinell (9–11 Atom-% Fe + 7–6 Atom-% Mg) und
Fe-reiche Restschlacke zwischen den Gehlenit- und Anorthitkristallen im obersten In-
ﬁltrationsbereich und der aufsitzenden Schlackeschicht detektiert. Beides ist auf den
hohen Eisengehalt von Asche B (17,0 Ma.-%RFA Fe2O3) zurückzuführen.
Das Fehlen von metallischem Eisen zeigt, dass im Bereich des Brenners im Vergaser
höhere Sauerstoﬀpartialdrücke vorherrschen als im TOMAC-Test; aber auch als im
restlichen Vergasungsraum. Aus der Gaszusammensetzung am Gasaustritt, wie sie von
Gräbner (2015) angeben wird (vgl. Abschnitt 3.3.3, S. 35), kann mittels FactSage
ein p(O2) von ca. 8ˆ10´12 atm berechnet werden. Bei einer Temperatur von 1450 °C
stellt nach Muan (1958) und Ketteler et al. (2001) bei diesem Sauerstoﬀpartialdruck
metallisches Eisen die stabile Phase dar.
Dies zeigt, dass der Laborversuch unter streng reduzierender Atmosphäre den Be-
dingungen an der Vergaserwand und am Schlackeauslass näher kommt, als der
Einsatz eines Teststeins in Brennernähe. In Bereichen der Vergaserwand, wo ein ver-
stärkter Schlackeangriﬀ auftritt, ist mit niedrigeren Temperaturen und einem niedrige-
ren Sauerstoﬀpartialdruck als in Brennernähe zu rechnen. Somit wären für zukünftige
Teststeine mittlere Bereiche der Vergaserwand oder der Schlackeauslass zu bevorzugen,
was jedoch aus technischen Gründen im SFGT-Vergaser nicht möglich war.
Trotz der Unterschiede zwischen Laborversuch und Feldtest lassen sich die Korrosi-
onsmechanismen mithilfe von thermochemischen Betrachtungen im SiO2-CaO-Al2O3-
Phasendiagramm herleiten. Daher ist die aus den TOMAC-Tests entwickelte Me-
thode, mit gewissen Einschränkungen, auch für die Korrosionsvorhersage von Al2O3-
haltigen Keramiken im Vergaser anwendbar. Das größte Hindernis stellt jedoch die
unbekannte Temperatur an der Vergaserausmauerung dar, da diese maßgeblich die
Stabilitätsfelder der Schmelzphase und der Korrosionsprodukte bestimmt.

5 Zusammenfassung und Ausblick
Das Hauptziel der vorliegenden Arbeit bestand in der Aufklärung der Korrosionsme-
chanismen von neu entwickelten, chromfreien Werkstoﬀen für den möglichen Einsatz
in Vergasungsreaktoren. Aus den gewonnenen Erkenntnissen sollte eine vereinfachte
Untersuchungsmethodik abgeleitet werden, die es einerseits ermöglicht, einen Werk-
stoﬀ auf seine Korrosionsbeständigkeit gegenüber einer bestimmten Schlacke zu testen
oder andererseits die Zusammensetzung der Asche hinsichtlich einer möglichst geringen
Inﬁltration bei einem ausgewählten Werkstoﬀ anzupassen.
Für die Untersuchungen wurden sechs chromfreie Werkstoﬀe, die im Rahmen der
Dissertation von Gehre (2013) entwickelt wurden, und ein hoch chromhaltiger Stein
als Referenzwerkstoﬀ verwendet. Als Korrosionsmedien kamen drei Aschen/Schlacken
mit einem saurem, intermediären und basischen Charakter zum Einsatz. Somit konnte
ein weiter Zusammensetzungsbereich abgedeckt werden, was die Übertragbarkeit der
Ergebnisse auf andere Aschen ermöglicht.
Die Untersuchungen gliederten sich in:
• die detaillierte Charakterisierung der Aschen (RFA, ASV, RDA, HT-RDA,
FactSage-Berechnungen),
• die Korrosionstests im TOMAC bei 1450 °C unter streng reduzierenden Bedin-
gungen,
• die Auswertung der Schädigungserscheinungen (LiMi, RDA, REM/EDS),
• die Ableitung von Korrosionsmechanismen mittels thermochemischer Betrach-
tungen der Lösungsvorgänge und Mineralbildungen in isothermen Schnitten von
(quasi-)ternären Phasendiagrammen sowie
• die Validierung der Ergebnisse im Langzeittest (150 h) und im Feldversuch
(SFGT-Flugstromvergaser).
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Die eingesetzten Werkstoﬀe stellen optimierte Keramiken auf Basis von Korund/
Tabulartonerde, Hibonit und Spinell dar. In der Gruppe der korundbasierten Werkstof-
fe ﬁndet sich ein „Schlackestein“ (SST-11A-R13), bei dem durch die Verwendung von
Braunkohleasche als Binder die chemische Triebkraft zwischen Keramik und Schla-
cke minimiert werden sollte; zwei durch TiO2- und ZrO2-Zusätze optimierte Al2O3-
Keramiken (TTA-1650 und AZT-AB-1500) sowie eine hibonitreiche Keramik (Bonite),
die eine ausgezeichnete CO- und Alkalibeständigkeit aufweisen soll. Bei der Gruppe
der spinellbasierten Werkstoﬀe wurden zwei aus der Stahlerzeugung abgeleitete Ke-
ramiken, mit jeweils erhöhten Spinellgehalten, eingesetzt. Eine Keramik besaß einen
erhöhten Anteil an vorgebranntem Spinell im gesamten Korngrößenspektrum (AR78-
AB-1500). Bei der zweiten Keramik (AR78-CMA72-1450) sollte der Einsatz eines neu-
artigen, spinellreichen Binders zu einer gesteigerten Korrosionsbeständigkeit führen.
Die Werkstoﬀentwicklung war nicht Bestandteil der vorliegenden Arbeit.
Die drei Testaschen wurden entsprechend ihres Base-Säure-Verhältnisses als saure
Asche (SA), intermediäre Asche (IA) und basische Asche (BA) bezeichnet. SA ist durch
einen hohen SiO2- und Al2O3-Gehalt und einen moderaten CaO-Gehalt gekennzeich-
net. Darüber hinaus besitzt sie vergleichsweise viel Alkalien (ca. 5 Ma.-% Na2O + ca.
3 Ma.-% K2O). Im Vergleich zu SA ist IA durch einen ähnlich hohen SiO2-Gehalt, aber
deutlich höheren CaO-Gehalt charakterisiert. Vor allem ihr sehr geringer Al2O3-Gehalt
(ca. 2 Ma.-%) und das Fehlen von Alkalien bestimmen ihr Korrosionsverhalten ge-
genüber den Al2O3-basierten Werkstoﬀen. BA zeichnet sich durch einen ausgewogenen
SiO2- und CaO-Gehalt, mit einem moderaten Al2O3-Gehalt, aus. Der hohe K2O-Gehalt
von ca. 7 Ma.-% bedingt ein frühes Aufschmelzen bzw. eine niedrige Schlackeviskosität
bei hohen Temperaturen.
Die mineralogische Zusammensetzung der Aschen und ihr Hochtemperaturverhalten
spielten für die Korrosion der Werkstoﬀe nur eine untergeordnete Rolle, da bei den Test-
bedingungen (1450 °C, reduzierende Atmosphäre) alle Aschen komplett aufgeschmolzen
waren. Dies konnte durch die HT-RDA und die thermochemischen Gleichgewichtsbe-
rechnungen gezeigt werden.
Die Korrosionsuntersuchungen im TOMAC-Test (0 h Haltezeit bei Endtempera-
tur) haben für alle Werkstoﬀe unterschiedlich starke Wechselwirkungen zwischen Schla-
cke und Keramik in Form von Inﬁltration und Korrosion ergeben.
151
Mittels lichtmikroskopischer Auswertung der Querschnitte der geschädigten
Probekörper konnten die Inﬁltrationstiefen bestimmt werden. Dabei wurde ersichtlich,
dass BA bei allen Keramiken zu einer geringen Inﬁltration und IA zu einer sehr tiefen
Inﬁltration führten. SA zeigte bei den untersuchten Werkstoﬀen variierende Inﬁltrati-
onstiefen.
Die Analysen mittels REM/EDS und RDA zeigten, dass sich die Korrosionspro-
dukte auf wenige Minerale beschränken. Vor allem Anorthit, Gehlenit und Hibonit
konnten identiﬁziert werden, wobei deren Bildung durch die Zusammensetzung der
Aschen und die Verfügbarkeit von Al2O3 in der keramischen Matrix bestimmt wird.
Spinell konnte in Abhängigkeit des MgO-Gehalts der Aschen im Schlacke-Keramik-
Kontakt nachgewiesen werden. Lediglich bei der korundbasierten Keramik TTA-1650
wurde nach Beanspruchung mit SA die Ausbildung einer annähernd geschlossenen Spi-
nellschicht detektiert, die bei den hoch chromhaltigen Werkstoﬀen für eine verminderte
Korrosion verantwortlich gemacht wird.
Die saure Asche führte bei beiden Gruppen, den korund- und spinellbasierten
Werkstoﬀen, zur Bildung von Anorthit im geschädigten Bereich und innerhalb der
Restschlacke. Bei den korundbasierten Keramiken besitzt lediglich TTA-1650 eine gute
Korrosionsbeständigkeit. SST-11A-R13 wurde aufgrund der Verwendung von Braun-
kohleasche als Binderphase und der daraus resultierenden Glasphase innerhalb der
Matrix tief inﬁltriert und stark geschädigt. Auch die Probekörper von AZT-AB-1500
und Bonite wurden vollständig von SA durchdrungen, wobei besonders bei Bonite
starke Umwandlungen hin zu Korund stattfanden und den keramischen Verbund stark
schädigten. Beide spinellbasierten Werkstoﬀe, AR78-AB-1500 und AR78-CMA72-1450,
wiesen nur geringe Inﬁltrationstiefen auf.
In Wechselwirkung mit der intermediären Asche kam es bei allen chromfreien
Werkstoﬀen zu einer sehr tiefen Inﬁltration, einhergehend mit der Kristallisation von
Anorthit. Bei den korundbasierten Keramiken konnte außerdem noch Gehlenit nachge-
wiesen werden, welcher sich in den Zwickeln zwischen den Anorthitkristallen gebildet
hatte.
Die basische Asche führte bei allen Al2O3- und MgAl2O4-basierten Werkstoﬀen zu
einer ausgeprägten Kristallisation von Gehlenit und zum Teil zu Hibonit. Bei beiden
Keramikgruppen konnte die Auﬂösung der Matrix beobachtet werden. Das Kristall-
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wachstum führte darüber hinaus zum Aufsprengen des keramischen Verbundes, wobei
auch das Grobkorn inﬁltriert und gesprengt wurde (v. a. das Spinellgrobkorn). Trotz
der massiven Schädigungen im Inﬁltrationsbereich, führte BA zu den geringsten Inﬁl-
trationstiefen.
Die Auswertung der Schädigungserscheinungen hat ergeben, dass die Korrosion der
chromfreien Werkstoﬀe v. a. durch die chemische Zusammensetzung der Aschen/Schla-
cken und durch die keramische Matrix bestimmt wird. Die Korrosion kann dabei als das
Lösen von keramischem Al2O3 in der Schlacke und das Ausscheiden von Mineralpha-
sen innerhalb des Inﬁltrationsbereichs verstanden werden. Zur Beschreibung der Kor-
rosionsmechanismen wurde daher die Schlackeentwicklung im isothermen Schnitt
(1450 °C) des SiO2-CaO-Al2O3-(K2O/Na2O)-Phasendiagramms abgebildet. Die auf
SiO2, CaO und Al2O3 normierte Zusammensetzung der drei Testaschen diente dabei
jeweils als Ausgangspunkt.
Es konnte gezeigt werden, dass ein Zusammenhang zwischen der Aschezusam-
mensetzung (Position im Phasendiagramm) und der Inﬁltrationstiefe besteht:
• Die Ausgangszusammensetzung von BA liegt weit vom Stabilitätsfeld von Korund
entfernt und bedingt daher ein Auﬂösen der Al2O3-reichen keramischen Matrix.
Jedoch schneidet der Lösungspfad schon nach geringer Anreicherung mit Al2O3
das Stabilitätsfeld von Gehlenit + Flüssigphase, was ein starkes Ausscheiden die-
ses Korrosionsprodukts zur Folge hat. Die frühe und langanhaltende Bildung von
Gehlenit führt zum Verbrauch der ﬂüssigen Schlacke und zu deren Viskositätser-
höhung, was die Inﬁltration wirksam hemmt.
• Die Ausgangszusammensetzung von IA und den Stabilitätsbereich von Korund
trennt ein weiter Bereich von alleiniger Flüssigphase. Dementsprechend kann die
Schlacke viel Al2O3 lösen, bis erste feste Korrosionsprodukte ausgeschieden wer-
den und die Inﬁltration verlangsamt wird. Dies hat eine tiefe Inﬁltration/Korro-
sion zur Folge.
• Die Ausgangszusammensetzung von SA liegt nahe am Stabilitätsfeld von Korund
und bedingt ein frühes Ausscheiden von Anorthit. Daher spielt das Mikrogefüge
der Keramik (chemische Zusammensetzung, Calciumaluminatphasen oder Glas-
phase in der Matrix) eine wesentliche Rolle für die Tiefe der Inﬁltration.
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Bei dem untersuchten Chromstein konnten nur geringe Wechselwirkungen zwischen
Schlacke und Keramik festgestellt werden, was auf die schlechte Löslichkeit von Cr2O3
in silikatischen Schmelzen zurückzuführen ist. Trotzdem zeigten v. a. die Al2O3-haltigen
Bestandteile und der SiO2-/Na2O-haltige Binder Lösungserscheinungen. Besonders die
Bildung von komplexen Mg-Fe-Cr-Spinellen, welchen in der Literatur eine korrosions-
hemmende Wirkung zugesprochen wird, wurde detailliert untersucht.
Auf Grundlage der gefundenen Zusammenhänge und Korrosionsmechanismen wurde
eine vereinfachte Untersuchungsmethodik vorgeschlagen. Diese sieht v. a. einen
reduzierten Aufwand bei der Aschecharakterisierung vor, da die Phasenzusammenset-
zung und das HT-Verhalten der Aschen die Korrosion nur wenig beeinﬂussen und diese
viel mehr von der chemischen Zusammensetzung der Asche abhängt. Bei der Unter-
suchung der geschädigten Proben kann ggf. auf die RDA verzichtet werden, wenn gut
ausgebildete Kristalle im REM detektierbar sind. Die wenigen Mineralbildungen las-
sen sich dann mittels EDS, unter Beachtung der analysebedingten Limitierungen, gut
bestimmen.
Prinzipiell zeigt sich eine gute Übereinstimmung zwischen den experimentell gefun-
den Korrosionsprodukten/-verhalten und den thermochemischen Betrachtungen. Trotz-
dem wird vom Verzicht auf Korrosionstests abgeraten, da bei den Betrachtungen im
isothermen Schnitt des (quasi-)ternären Phasendiagramms nicht alle Aschekomponen-
ten und keine kinetischen Limitierungen berücksichtigt werden können.
Die Langzeittests über 150 h Auslagerungszeit bestätigten den allgemeinen Zu-
sammenhang zwischen Aschezusammensetzung und Inﬁltrationstiefe. Auch hier führte,
wie bei den TOMAC-Tests, die basische Asche zu den geringsten und die intermediäre
Asche zu den tiefsten Inﬁltrationen. BA bedingte lediglich bei den beiden korundba-
sierten Werkstoﬀen TTA-1650 und AZT-AB-1500 eine starke Bildung von Korrosions-
produkten und somit ein Aufsprengen der keramischen Probekörper. Die detaillierte
Untersuchung von BA–TTA-1650 ergab, dass die lange Auslagerungszeit zur massiven
Kristallisation von Hibonit geführt hatte, was durch expansive Wirkung die Rissbil-
dung verursachte. Hieraus konnte abgeleitet werden, dass v. a. für die basische Asche
im TOMAC-Test (0 h Auslagerungszeit) noch nicht der Gleichgewichtszustand erreicht
war, da Gehlenit nicht stabil neben Korund vorliegt. Die Stabilitätsfelder von Hibonit
und Anorthit grenzen hingegen bei 1450 °C an das von Korund, weshalb für SA und IA
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auch im TOMAC-Test von einem Erreichen des Gleichgewichtszustandes ausgegangen
werden kann.
Die Untersuchung des Teststeins TTA-1650 nach Auslagerung im SFGT-Flug-
stromvergaser hat ergeben, dass sich auch hier die Korrosionsmechanismen anhand
von thermochemischen Betrachtungen im ternären Phasendiagramm beschreiben las-
sen. Entsprechend der Aschezusammensetzungen konnte wiederum die Bildung von
Anorthit, Gehlenit und Hibonit als Korrosionsprodukte beobachtet werden. Insgesamt
zeigte der Werkstoﬀ TTA-1650 eine geringe Inﬁltration, obgleich der Inﬁltrationsbe-
reich durch deutliche Korrosionserscheiungen geprägt war.
In der Praxis stellt spalling, d. h. das unregelmäßige Abplatzen von größeren Werk-
stoﬀschichten, den Hauptschädigungsvorgang bei ausgemauerten Vergasungsreaktoren
dar. Dabei führt die Inﬁltration von Schlacke in den Werkstoﬀ und ggf. die Bildung
von Mineralphasen zu einem veränderten Ausdehnungskoeﬃzient des Inﬁltrationsbe-
reichs. Bei Temperaturwechseln kommt es zur Rissbildung parallel zur Oberﬂäche und
letztendlich zum Absprengen des geschädigten Bereichs. Hierbei besteht ein direkter
Zusammenhang zwischen der Inﬁltrationstiefe und der Stärke der Abplatzungen.
Es konnte gezeigt werden, dass die Inﬁltrationstiefe bei chromfreien Werkstof-
fen, neben der keramischen Matrix, hauptsächlich durch die Zusammensetzung der
Asche/Schlacke bestimmt wird. Die Aufklärung der Korrosionsmechanismen und die
daraus abgeleitete Untersuchungsmethodik erlaubt die gezielte Anpassung der Zusam-
mensetzung der Asche/Schlacke durch Flussmittelzugabe oder Brennstoﬀmischungen.
Ein vergleichsweise einfacher Kurzzeittest mit nachfolgender licht- und ggf. elektro-
nenmikroskopischer Untersuchung kann zur Bewertung der resultierenden Korrosion
herangezogen werden.
Für weitere Untersuchungen des Korrosionsverhaltens Al2O3-reicher Keramiken
wäre der Vergleich zu dynamischen Tests, wie z. B. dem Fingertest oder dem rotary-
slag-Test, anstrebenswert. Auch sollten einige Versuchspunkte der TOMAC-Tests noch-
mal bzw. genauer untersucht werden. So konnten beim Asche-Keramik-Paar SA–AZT-
AB-1500 keine Mineralneubildungen gefunden werden, obwohl Anorthit und Spinell
auftreten sollten. Bei SA–TTA-1650 zeigten die REM/EDS-Ergebnisse eindeutig die
Kristallisation von Anorthit in der verbliebenen Schicht aus Restschlacke und inner-
halb der Inﬁltrationszone. Dieses Korrosionsprodukt konnte jedoch mittels RDA, auch
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bei einem Wiederholungsversuch, nicht nachgewiesen werden. Für die Überprüfung der
Robustheit der vorgeschlagenen, vereinfachten Untersuchungsmethodik sollte mindes-
tens eine weitere Asche oder Aschemischung, welche im aufgespannten Zusammenset-
zungsbereich liegt, für Korrosionstests an korund- oder spinellbasierten Werkstoﬀen
verwendet werden.
Die größte Limitierung der vorliegenden Arbeit besteht in der Verwendung einer
streng reduzierenden Atmosphäre bei den Korrosionstests. Die Anpassung an eine im
Vergaser vorherrschende Atmosphäre mit einem erhöhten Sauerstoﬀpartialdruck durch
die Verwendung von CO2 und/oder Wasserdampf war anlagentechnisch nicht möglich.
Dies würde jedoch für zukünftige Untersuchungen eine erhebliche Verbesserung der
Randbedingungen darstellen, da insbesondere dem Charakter von FeO oder Fe2O3 als
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A Kennbuchstabe A: Erweichungstemperatur
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EDS Oxid-/Elementgehalt aus der energiedispersiven Röntgenspektroskopie
Masse auf Massebasis (Berechnungen mit Ma.-%)
Mol auf Molbasis (Berechnungen mit Mol.-%)
ox oxidierend
RDA Gehalte der Mineralphasen aus der Röntgendiﬀraktometrie
red reduzierend
RFA Oxidgehalt aus der Röntgenﬂuoreszenzanalyse (der Asche)
x variabler, ganzzahliger Index
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A Weiterführende Informationen zum
Kenntnisstand
A.1 Abtragsraten verschiedener chromhaltiger
Werkstoﬀe
Tab. A.1: Einsatzbedingungen und Korrosion der verschiedenen chromhaltigen Werkstoffe,
zusammengestellt und berechnet aus Guo (1994)
Werkstoﬀ Vergasungs- Einsatzart Kampagne Betriebs- Abtrag Abtragsrate
projekt stunden in mm in mm/h
Radex-BCF812
CWCGP Ausmauerung
1 (ab 1984) 3895 65 0,017
Radex-BCF812 2 (ab 1985) 8395 103 0,012
Radex-BCF86C 3 (ab 1987) 9370 84 0,009
Radex-BCF812 TEC Verg. 1 Teststein 1 bis 3 0,021Radex-BCF86C 1 bis 3 0,021
Zirchrom 60 CWCGP Teststein 1 (ab 1984) 3895 65 0,017
Zirchrom 60 TEC Verg. 1 Ausmauerung
1 (ab 1983) 4064 165 0,041
2 (ab 1984) 8107 140 0,017
3 (ab 1986) 9750 267 0,027
Zirchrom 60 TEC Verg. 2 Ausmauerung
1 (ab 1983) 3419 127 0,037
2 (ab 1984) 5177 165 0,032
3 (ab 1985) 12080 190 0,016
Zirchrom 80 TEC Verg. 1 Teilausmauerung 4 (ab 1988) 3956 77 0,019
Aurex 75
CWCGP Teststein 3 (ab 1987) 9379 71 0,008
TEC Verg. 1 Teststein 4 (ab 1988) 3956 64 0,016
Aurex 90 TEC Verg. 1 Teststein 1 bis 3 0,021
Monofrax E CWCGP Teststein 2 (ab 1985) 8395 109 0,013




B Weiterführende Informationen zur
Methodik
B.1 Auswertung der Korrosionstests
Die Auswertung der Korrosionstests vom geschädigten Probekörper bis hin zur Ermitt-
lung der neugebildeten Phasen ist in Abb. B.1 dargestellt. Das Schema zeigt die ein-
zelnen Untersuchungsschritte am Beispiel des Asche-Keramikpaars IA–SST-11A-R13
nach dem Kurzzeitttest im TOMAC bei 1450 °C.
Nach makroskopischer Begutachtung und Fotograﬁe des Probekörpers wird dieser
in zwei Hälften zerteilt (Diamantsäge). Eine Hälfte wird weiter beschnitten, um den
geschädigten Bereich heraus zu präparieren und damit die Verdünnung mit originaler
Keramik zu verringern. Die so gewonnene Probe wird mittels Mörser und McCrone-
Mühle zu einem Pulver mit einer durchschnittlichen Korngröße von 2–8 μm gemahlen.
Die röntgendiﬀraktometrische Analyse (RDA) gibt Aufschluss über den Phasenbestand
der Probe. Durch Vergleich mit den RDA-Daten der originalen Keramik können die neu-
gebildeten Mineralphasen (Korrosionsprodukte) ermittelt werden. Auf eine quantitative
Auswertung, z. B. mittels Rietveld-Analyse, wird verzichtet, da bei dem Zuschnitt der
Proben unterschiedlich viel geschädigtes bzw. ungeschädigtes Material heraus präpa-
riert wird. Ein quantitativer Vergleich der Korrosionsprodukte zwischen den Proben ist
somit nicht möglich.
Die zweite Hälfte der geschädigten Probe wird mittels Lichtmikroskopie (LiMi) hin-
sichtlich Schlackeinﬁltration, Höhe der verbleibenden Schlackeschicht auf dem Substrat
und sonstiger Schädigungen, wie z. B. Riss- oder Porenbildung, untersucht. Hierfür wird
zuvor der halbrunde, hintere Teil der Probe abgeschnitten und die zu untersuchende
Querschnittﬂäche geschliﬀen und poliert.
181





































ďůĂƵĞWŚĂƐĞ DĂ͘Ͳй ƚŽŵͲй &ĞŚůĞƌй
K ϰϬ͕ϳϮ ϱϲ͕ϰϰ ϴ͕ϴϳ
EĂ Ϭ͕Ϯϲ Ϭ͕Ϯϱ ϴ͕ϰϰ
DŐ Ϭ͕ϯϲ Ϭ͕ϯϯ ϱ͕ϵϲ
ů ϮϬ͕ϮϬ ϭϲ͕ϲϬ ϰ͕Ϭϯ
^ŝ Ϯϭ͕ϱϬ ϭϲ͕ϵϴ ϰ͕ϳϯ
^ Ϭ͕ϰϬ Ϭ͕Ϯϴ ϱ͕ϯϯ
< Ϭ͕Ϭϱ Ϭ͕Ϭϯ Ϯϰ͕Ϯϭ
Ă ϭϲ͕Ϯϲ ϴ͕ϵϵ ϭ͕ϴϯ











Abb. B.1: Auswertungsschema der Korrosionstests am Beispiel IA–SST-11A-R13
B.2 Keramiktest im SFGT-Flugstromvergaser 183
Nach den LiMi-Untersuchungen wird die selbe Probe mit Kohlenstoﬀ bedampft und
im Rasterelektronenmikroskop (REM), gekoppelt mit energiedispersiver Röntgenspek-
troskopie (EDS) analysiert. Bei der ﬂächenaufgelösten EDS (EDS-Map) wird in jedem
Messpunkt (512 x 400 Pixel) ein komplettes Spektrum aufgenommen, aus dem die che-
mische Zusammensetzung bestimmt wird. Die quantitative Analyse erfolgt nach dem
ZAF-Algorithmus, wobei die Ordnungszahl (Z) sowie Absorptions- (A) und Fluores-
zenzeﬀekte (F) berücksichtigt werden. Der Gesamtgehalt an gemessenen Elementen
wird auf 100 % normiert ausgegeben. Messpunkte mit gleicher oder sehr ähnlicher
Zusammensetzung werden im EDS-Map in derselben Farbe dargestellt. Durch Vor-
kenntnisse aus der RDA über den Mineralbestand und durch morphologische Eigen-
schaften (längliche oder idiomorphe Kristallform) kann einer EDS-Phase (in Abb. B.1
beispielhaft blau) ein Mineral zugeordnet werden. Dazu wird die Zusammensetzung der
EDS-Phase in Atom-% auf ein Element der Mineralphase normiert (im Bsp. Ca = 1).
Bei Übereinstimmung der anderen Elementgehalte kann die EDS-Phase dem vermute-
ten Mineral zugeordnet werden. Dabei ist zu beachten, dass sehr leichte Elemente (ca.
< 1 keV), wie z. B. Sauerstoﬀ, mittels EDS nur unzureichend genau bestimmt werden
können. Im gezeigten Beispiel entsprechen die blauen Bereiche dem Mineral Anorthit
mit der Formel CaAl2Si2O8.
B.2 Keramiktest im SFGT-Flugstromvergaser
184 B Weiterführende Informationen zur Methodik
Tab. B.1: Aschezusammensetzung der im SFGT-Vergaser eingesetzten Kohlen, Lamp (2014)
Asche A1 Asche A2 Asche A3 Asche B
in Ma.-%
SiO2 34,4 41,7 41,9 22,9
Al2O3 27,2 32,8 35,5 8,2
Fe2O3 1,9 2,1 2,1 17,0
CaO 23,3 17,0 12,5 25,6
MgO 0,4 0,3 0,3 3,8
P2O5 0,3 0,3 0,3 0,1
Na2O 0,0 0,0 0,1 1,0
K2O 0,4 0,3 0,4 0,6
SO3 2,9 2,6 2,6 15,6
TiO2 1,1 1,2 1,2 0,8
Rest 8,1 1,7 3,1 4,4
Summe 100,0 100,0 100,0 100,0
B/S (Massebasis) 0,41 0,26 0,20 1,50
B/S (Molbasis) 0,52 0,32 0,24 1,44
B/S . . . Base-Säure-Verhältnis
OBERFLÄCHENGÜTE:
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Abb. B.2: Technische Zeichnung der Probelanze
C Weiterführende Informationen zur
Einsatzstoﬀcharakterisierung
C.1 Charakterisierung der Keramikproben
Tab. C.1: Materialeigenschaften der verwendeten Keramikproben, zusammengestellt aus
Gehre (2013)
Keramikprobe S OP BF HBF TWB (Druckluft)
in % in % in MPa in MPa in MPa
SST-11A-R13 0,1 17,2 43,9 8,5 9,4 (21 %)a
TTA-1650 0,9 14,9 27,0 2,8 21,9 (81 %)
AZT-AB-1500 1,6 14,6 4,5 3,9 3,8 (82 %)
Bonite 0,0 24,4 28,1 9,1 5,7 (20 %)a
AR78-AB-1500 0,5 18,1 20,7 14,9 13,9 (64 %)
AR78-CMA72-1450 0,2 15,5 24,5 25,5 21,2 (87 %)
Cr2O3-1 n.b. 13,4 28,0 5,0 n.b.
BF . . . 3-Punkt-Biegefestigkeit, HBF . . . Heißbiegefestgikeit, S . . . Schwindung,
OP . . . oﬀene Porosität, TWB . . . Temperaturwechselbeständigkeit (Restfestig-
keit, absolut und relativ zu BF)
a nach Thermoschock im Wasserbad
185






























































































































































































































C.2 Ascheschmelzverhalten der Einsatzaschen 187
C.2 Ascheschmelzverhalten der Einsatzaschen
Tab. C.3: Ascheschmelzverhalten der drei Testaschen unter oxidierenden und reduzierenden
Bedingungen.
erste opt. Erweichungs- Sphärisch- Halbkugel- Fließ- Erweichungs- Schmelz-
Veränder. temperatur temperatur temperatur temperatur bereich bereich
S A B C D C–A D–C
in °C in K
oxidierend
SA 1031 1188 1209 1234 1312 46 78
IA 1231 1240 1243 c 1244 1248 4 4
BA e a 1197 1250 b 1258 1279 61 21
reduzierend
SA 1071 1094 1157 1192 1304 98 112
IA 1233 1260 1280 b 1289 1300 29 11
BA e,* a 1160 1210 b 1214 i 1246 54 32
a keine Sinterung
b keine Sphärischtemperatur nach Deﬁnition (keine kugelsegmentartig ausgebildete Haube)
c keine Sphärischtemperatur nach Deﬁnition (Höhe deutlich kleiner als Grundlinienbreite)
e Sublimationserscheinungen
i keine eindeutig ausgebildete Halbkugel
* zuerst starkes Blähen, ab 610 °C Riss an der rechten Seite, dann erst Erweichen
Tab. C.4: Vergleich der Halbkugeltemperaturen von 75 Aschen zwischen oxidierenden und
reduzierenden ASV-Bedingungen
Aschetyp Anzahl Cred – Cox
gesamt Cred > Cox Cred < Cox in K
sauer 36 6 30 –54
intermediär 11 5 6 –5
basisch 28 16 12 –6
Summe 75 27 48
C.3 Hochtemperaturverhalten der Testaschen
C.3.1 HT-RDA, oxidierend




































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































C.3 Hochtemperaturverhalten der Testaschen 191
Tab. C.8: Hochtemperaturverhalten von SA nach Gruppen, HT-RDA, Luftatmosphäre
Gruppe Temperatur in °C / Anteil in Ma.-%
500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1450
Sulfate 6,1 5,6 9,1 10,3 9,8 9,4 5,5 – – – –
Eisenoxide – – – – – – – 4,5 1,2 – –
Einfache Oxide 8,7 8,9 13,7 15,4 14,9 12,3 7,6 2,2 0,8 – –
Ferrite/Aluminate 4,7 3,1 4,9 7,6 7,6 8,0 5,6 2,3 2,7 – –
Calciumsilikate 17,3 18,9 15,5 18,3 25,5 26,4 29,5 8,1 1,6 – –
Alumin(ium/o)silikate 1,2 1,5 2,3 2,6 3,6 5,0 13,1 10,7 3,7 – –
Andere Silikate 2,0 2,0 4,6 5,8 8,6 8,8 8,8 2,3 – – –
Amorph 60,0 60,0 50,0 40,0 30,0 30,0 30,0 70,0 90,0 100,0 100,0
Summe 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0
Tab. C.9: Hochtemperaturverhalten von IA nach Gruppen, HT-RDA, Luftatmosphäre
Gruppe Temperatur in °C / Anteil in Ma.-%
500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1450
Sulfate 8,0 10,0 8,8 9,0 9,8 10,3 12,5 – – – –
Carbonate 6,7 6,6 – – – – 2,4 – – – –
Einfache Oxide 26,3 26,5 26,5 24,6 25,1 20,1 12,1 7,7 – – –
Ferrite/Aluminate 17,1 16,7 12,9 13,1 15,1 16,9 16,2 7,3 – – –
Calciumsilikate 8,6 10,1 11,8 13,3 19,9 22,7 26,8 19,4 1,2 – –
Alumin(ium/o)silikate – – – – – – – – 0,4 – –
Andere Silikate 3,3 – – – – – – 15,5 8,4 – –
Amorph 30,0 30,0 40,0 40,0 30,0 30,0 30,0 50,0 90,0 100,0 100,0
Summe 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0
Tab. C.10: Hochtemperaturverhalten von BA nach Gruppen, HT-RDA, Luftatmosphäre
Gruppe Temperatur in °C / Anteil in Ma.-%
500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1450
Carbonate 27,9 22,9 4,7 4,0 2,6 3,7 2,2 – – – –
Eisenoxide 13,6 19,8 10,3 6,8 5,6 5,1 11,3 7,1 15,2 – –
Einfache Oxide 6,8 5,9 16,7 12,6 4,8 0,3 – – 0,9 – –
Ferrite/Aluminate 2,2 1,6 2,1 2,5 1,7 3,2 7,1 3,3 – – –
Calciumsilikate 9,2 11,5 21,6 25,8 29,8 22,1 17,3 20,9 3,9 – –
Alumin(ium/o)silikate 19,3 16,0 22,9 16,3 13,7 23,0 7,5 5,3 – – –
Andere Silikate 1,0 2,3 1,8 2,1 1,8 2,7 4,7 13,4 – – –
Amorph 20,0 20,0 20,0 30,0 40,0 40,0 50,0 50,0 80,0 100,0 100,0
Summe 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0 100,0
192 C Weiterführende Informationen zur Einsatzstoﬀcharakterisierung

















































































































































































































Abb. C.1: Vergleich der Entwicklung des Amorphen Anteils (a, c, e) und der Sulfate (b, d,
f) zwischen FactSage und HT-RDA unter oxidierenden Bedingungen


































































































































































































































f) BA, restliche Silikate
Abb. C.2: Vergleich der Entwicklung der Calciumsilikate (a, c, e) und der restlichen (Alu-
minium-/Alumo- + Andere) Silikate (b, d, f) zwischen FactSage und HT-RDA
unter oxidierenden Bedingungen
194 C Weiterführende Informationen zur Einsatzstoﬀcharakterisierung





































































































































































































































































































































Abb. C.3: FactSage-Phasenentwicklung der drei Testaschen unter oxidierenden (a, c, e) und
reduzierenden (b, d, f) Bedingungen






























































































































































































































Abb. C.4: FactSage-Phasenentwicklung des Amorphen Anteils (a, c, e) und der Silikate (b,
d, f) unter oxidierenden und reduzierenden Bedingungen

D Kurzzeitauslagerung im TOMAC
D.1 Ergebnisse der LiMi-Untersuchungen der
TOMAC-Proben
Tab. D.1: Eindringtiefe und Dicke der Schlackeschicht auf der Keramikoberﬂäche nach den
TOMAC-Tests
Keramik Eindringtiefe in mm Schlackeschicht in mm
SA IA BA SA IA BA
SST-11A-R13 7,2 8,6* 3,9 – – –
TTA-1650 2,9 8,4 2,8 1,0 0,2 0,5
AZT-AB-1500 9,4* 8,8 4,0 – – 0,9
Bonite 9,0* 9,2* 3,9 – – –
AR78-AB-1500 3,0 8,4* 4,6 0,8 – 0,4
AR78-CMA72-1450 4,0 8,2 2,0 – – –
Cr2O3-1 0,1 1,0 0,7 1,0 1,0 1,3
Mittelwert 5,3 7,5 3,1 0,9 0,6 0,8
* vollständig durchdrungen
197













Abb. D.1: Makroskopische und mikroskopische Aufnahmen der korund- (a–d) und spinell-
basierten (e–f) Keramiken; der Durchmesser der Keramikscheiben beträgt 50 mm
D.1 Ergebnisse der LiMi-Untersuchungen der TOMAC-Proben 199
^ / 
Abb. D.2: Makroskopische und mikroskopische Aufnahmen des Referenzsteins Cr2O3-1; der
Durchmesser der Keramikscheiben beträgt 50 mm
200 D Kurzzeitauslagerung im TOMAC
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Abb. D.3: Diﬀraktogramme zur qualitativen Phasenanalyse der korund- (a–d) und spinell-
basierten (e–f) Werkstoﬀe nach Korrosion mit der sauren Asche im TOMAC
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Abb. D.4: Diﬀraktogramme zur qualitativen Phasenanalyse der korund- (a–d) und spinell-
basierten (e–f) Werkstoﬀe nach Korrosion mit der intermediären Asche im TO-
MAC
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Abb. D.5: Diﬀraktogramme zur qualitativen Phasenanalyse der korund- (a–d) und spinell-
basierten (e–f) Werkstoﬀe nach Korrosion mit der basischen Asche im TOMAC


























































































































Abb. D.6: Diﬀraktogramme zur qualitativen Phasenanalyse des Chromsteins nach Korrosi-
on mit der sauren, intermediären und basischen Asche im TOMAC
204 D Kurzzeitauslagerung im TOMAC
D.3 REM/EDS-Ergebnisse der TOMAC-Tests
D.3.1 Saure Asche – korundbasierte Keramiken
Die REM/EDS-Ergebnisse der beiden Keramikproben SST-11A-R13 und TTA-1650
nach Interaktion mit der sauren Asche sind im Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 60)
detailliert beschrieben. An dieser Stelle folgt die stichpunktartige Ergebnisdarstellung
für die Asche-Keramik-Paare SA–AZT-AB-1500 und SA–Bonite.
SA–AZT-AB-1500
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche oder in oberﬂächennahen Poren
• tiefgreifend aufgelöste Matrix (Inﬁltration durch Schlacke) mit verstärkter Po-
renbildung im obersten Bereich bis ca. 3 mm (siehe Abb. D.7)
• Inﬁltration der keramischen Matrix durch den gesamten Probekörper
• teilweise starke Schlackeinﬁltration in das Grobkorn; dabei scheinbar zwei ver-
schiedene Qualitäten von Tabulartonerde mit unterschiedlicher Beständigkeit
(vgl. Si-Verteilung: linkes GK vs. rechtes und oberes GK)











Abb. D.7: Untersuchungsbereiche (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-
Verteilungsbild (rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-Test mit SA
Phasen:
• mittels RDA nur Korund (Keramikbestandteil) nachgewiesen
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• auch im EDS-Map keine Phasenneubildungen gefunden
• bei höherer Vergrößerung (Abb. D.8) Si- und Ca-reiche Phasen (blau und gelb)
in Kornzwickeln erkennbar
• Si-Inﬁltration in kleinere Korundkörner (gelbe „Phase“: 54,1 % O, 36,9 % Al,
8,4 % Si, lediglich 0,6 % Ca; alles Atom-%)
• keine Spinellausscheidungen, wie bei den restlichen korundbasierten Keramiken












Abb. D.8: EDS-Maps der Inﬁltrationszone (links und Mitte) sowie die entsprechende Si-
Verteilung (rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-Test mit SA
SA–Bonite
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche oder in oberﬂächennahen Poren
• tiefgreifend aufgelöste Matrix; oberster Bereich bis ca. 3 mm völlig zerstört (siehe
LiMi-Bild, Abb. D.9, links)
• im obersten Bereich neben Matrix auch Grobkorn (GK) aufgelöst, einhergehend
mit starker Poren- und Rissbildung
• Inﬁltration der keramischen Matrix durch den gesamten Probekörper
• keramisches Gefüge nicht mehr Stabil (Verformung des Probekörpers)
Phasen:
• mittels RDA Hibonit und Korund (Keramikbestandteil und Korrosionsprodukt)
sowie in geringen Anteilen Spinell nachgewiesen












Abb. D.9: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-
Verteilungsbild (rechts) für Bonite nach Auslagerung mit SA im TOMAC
• EDS-Map (Abb. D.9) zeigt angegriﬀenes Hibonitkorn (grün) und zu Korund um-
gewandelte Matrix (rot)
• am Rand und innerhalb des GK Umwandlungen hin zu Korund
• Restschlacke innerhalb des GK (rosa) und feinverteilt in der aufgelösten Matrix
(orange)
• Detailaufnahme (Abb. D.10) der Umwandlungszone im GK zeigt Korund- und
Spinellkristalle sowie Restschlacke innerhalb der Porosität
• Spinell anhand des Mg-Verteilungsbild als sehr feine Ausscheidungen im gesamten
Inﬁltrationsbereich gefunden
• keine Ausbildung einer Spinellschicht oder sonstiger -anreicherung
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Abb. D.10: BSE-Bild (links) und entsprechende EDS-Punktanalysen (rechts) im Bereich
des Grobkorns von Bonite nach TOMAC-Test mit SA
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D.3.2 Saure Asche – spinellbasierte Keramiken
Die REM/EDS-Ergebnisse des Schlacke-Keramik-Paars SA–AR78-AB-1500 sind im
Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 66) detailliert beschrieben. Nachstehend folgt die
Kurzdarstellung der REM/EDS-Ergebnisse für die Probe AR78-CMA72.
SA–AR78-CMA72-1450
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche, jedoch Restschlacke innerhalb
des oberﬂächennahen Bereichs
• stabiles Gefüge (keine Risse oder Porenbildung)
• Inﬁltration durch Auﬂösen/Umwandlung der keramischen Matrix bis ca. 3–4 mm
Tiefe (siehe Si-Verteilung, Abb. D.11, rechts)
• teilweise Schlackeinﬁltration (im EDS-Map blau) in das Grobkorn (Korund, rot),











Abb. D.11: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Si-
Verteilungsbild (rechts) für AR78-CMA72-1450 nach TOMAC-Test mit SA
Phasen:
• mittels RDA Spinell und Korund (Keramikbestandteile) sowie Anorthit und Hi-
bonit nachgewiesen
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• grün dargestellte Phase (Abb. D.11, Mitte) entspricht Spinell + Schlacke (auf
Grund der Kristallmorphologie wahrscheinlich kein sekundär gebildeter Spinell,
sondern ursprünglicher feiner Keramikbestandteil, vgl. Abb. D.12, rechts)
• oberster Inﬁltrationsbereich (im EDS-Map rosa) entspricht Schlacke mit Anor-
thitkristallen (vgl. Abb. D.12)
• am scheinbaren Ende der Inﬁltrationszone viele nadelige Hibonitkristalle (im obe-







Abb. D.12: BSE-Bilder der Inﬁltrationszone (IZ1) mit Spinell- und Anorthitkristallen für
AR78-CMA72-1450 nach TOMAC-Test mit SA
D.3.3 Intermediäre Asche – korundbasierte Keramiken
Die REM/EDS-Ergebnisse von Keramik TTA-1650 nach der Kurzzeitauslagerung im
TOMAC sind im Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 69) detailliert beschrieben. Nach-




• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche, jedoch Restschlacke innerhalb
des oberﬂächennahen Bereichs (rosa im EDS-Map, Abb. D.13)
• verstärkte Porenbildung durch das gesamte Inﬁltrationsvolumen
• keine Rissbildung oder Herauslösen des Grobkorns
• Inﬁltration durch Auﬂösen/Umwandlung der keramischen Matrix durch die ge-
samte Probe (siehe LiMi-Bild und Ca-Verteilung, Abb. D.13, links und rechts)
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• teilweise kompletter Ersatz der Matrix durch Schlacke und kristallisierte Korro-
sionsprodukte















Abb. D.13: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit IA
Phasen:
• mittels RDA Korund (Keramikbestandteil) sowie Anorthit, Gehlenit und Spinell
nachgewiesen
• ausgeprägte Anorthitkristallisation (im EDS-Map blau, Abb. D.13 und D.14) im
oberen Inﬁltrationsbereich
• zwischen großen Anorthitkristallen Wachstum von kleineren Gehlenitkristallen
(im EDS-Map gelb)
• dem Kristallgefüge zufolge zuerst Anorthit-, dann Gehlenitkristallisation (siehe
Abb. D.14)
• Spinellausscheidungen im Bereich der Schlackeinﬁltration nach Anorthitkristalli-
sation (in Zwickeln zwischen Anorthitkristallen)
• keine Ausbildung einer Spinellschicht
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Abb. D.14: EDS-Map der obersten Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und
Mg-Verteilung (Mitte und rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit IA
IA–AZT-AB-1500
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche, jedoch Restschlacke innerhalb
des oberﬂächennahen Bereichs (blau im EDS-Map, Abb. D.15, links)
• keine Rissbildung oder Herauslösen des Grobkorns, aber Schlackeansammlungen
innerhalb der Inﬁltrationszone angrenzend an das Grobkorn
• Inﬁltration durch Auﬂösen/Umwandlung der keramischen Matrix durch fast die
gesamte Probe (siehe LiMi-Bild und Ca-Verteilung, Abb. D.15, links und rechts)
• teilweise kompletter Ersatz der Matrix durch Schlacke und kristallisierte Korro-
sionsprodukte (nicht so stark wie bei SST-11A-R13)
• Schlackeinﬁltration (im EDS-Map gelb) in das Grobkorn (Korund, grün), siehe
Abb. D.15, Mitte
Phasen:
• mittels RDA Korund (Keramikbestandteil) sowie Anorthit, Spinell und wenig
Gehlenit nachgewiesen
• ausgeprägte Anorthitkristallisation innerhalb der Schlackenester und der kerami-
schen Matrix (in EDS-Maps hellblau, Abb. D.15 bzw. rosa, Abb. D.16)











Abb. D.15: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-Test mit IA
• zwischen großen Anorthitkristallen Wachstum von sehr kleineren Gehlenitkristal-
len (siehe Abb. D.16, rechts)
• dem Kristallgefüge nach zuerst Anorthit- gefolgt von Gehlenitkristallisation (siehe
Abb. D.16, rechts)
• Spinellausscheidungen im Bereich der Schlackeinﬁltration (häuﬁger innerhalb der
inﬁltrierten Matrix als in Schlacke-Anorthit-Nestern)










Abb. D.16: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) und entsprechende Mg-Verteilung (Mitte)
sowie BSE-Bild der Anorthitzwickel (rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-
Test mit IA
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IA–Bonite
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche
• starke Porenbildung und Auﬂösungserscheinungen (siehe LiMi-Bild, Abb. D.17,
links)
• Inﬁltration durch Auﬂösen der keramischen Matrix durch fast die gesamte Probe
(siehe LiMi-Bild und Ca-Verteilung, Abb. D.17, links und rechts)
• deutlicher Angriﬀ des Hibonitgrobkorns (im EDS-Map gelber Saum um rotes
Grobkorn), siehe Abb. D.17, Mitte










Abb. D.17: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für Bonite nach TOMAC-Test mit IA
Phasen:
• mittels RDA Hibonit und wenig Korund (Keramikbestandteile) sowie Anorthit
(Hauptkorrosionsprodukt) und Spinell nachgewiesen
• keine ausgeprägte Anorthitkristallisation wie bei SST-11A-R13 oder TTA-1650
• alle deutlich erkennbaren Kristallstrukturen, auch innerhalb der mit Schlacke
durchsetzten Matrix, als Hibonit identiﬁziert
• feinste Kristallausscheidungen innerhalb von Schlackeansammlungen – diese sind
auf Grund ihrer Größe (Schlacke wird stets mit gemessen) nicht eindeutig als
Anorthit zu bestimmen (siehe Abb. D.18, rechts)
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• Spinellausscheidungen im Bereich der Schlackeinﬁltration – verstärkt an den
Grenzen zum Grobkorn (siehe Abb. D.18, links und Mitte)







Abb. D.18: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) und Mg-Verteilung (Mitte) sowie BSE-
Bild einer Schlackeansammlung (rechts) für Bonite nach TOMAC-Test mit IA
D.3.4 Intermediäre Asche – spinellbasierte Keramiken
Die REM/EDS-Ergebnisse der Probe AR78-CMA72-1450 nach der Kurzzeitauslage-
rung mit IA sind im Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 4.2.2) detailliert dargestellt.
Nachfolgend wird die Probe IA–AR78-AB-1500 stichpunktartig beschrieben.
IA–AR78-AB-1500
Gefüge:
• keine verbleibende Schlackeschicht auf Oberﬂäche
• durchgehende Inﬁltration des Probekörpers (siehe LiMi-Bild, Abb. D.19, links)
• Inﬁltration durch Auﬂösen der Binderphase – nur Grob- und Feinkorn übrig,
dazwischen Schlackephase (siehe EDS-Map, Abb. D.19, Mitte)
• deutlicher Angriﬀ des Grobkorns: Schlackeinﬁltration in Porosität des Korund-
grobkorns (vgl. Reaktionssäume im LiMi-Bild) und des Spinellgrobkorns
• Aufsprengen des Spinellgrobkorns durch Schlackeinﬁltration entlang Subkorn-
grenzen (siehe Ca-Verteilung, Abb. D.20, Mitte)
• einige Spinellkörner komplett mit Schlacke durchsetzt (orange in Abb. D.19)












Abb. D.19: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für AR78-AB-1500 nach Auslagerung mit IA im TOMAC
Phasen:
• mittels RDA Spinell und Korund (Keramikbestandteile) sowie Anorthit (Haupt-
korrosionsprodukt) nachgewiesen
• ausgeprägte Anorthitkristallisation im obersten Inﬁltrationsbereich (bis ca. 1 mm
Eindringtiefe), siehe Abb. D.20, rechts
• im tieferen Inﬁltrationsbereich kleinere Schlackeansammlungen
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Abb. D.20: EDS-Map und Ca-Verteilung der Inﬁltrationszone (links und Mitte) sowie BSE-
Bild der Anorthitkristallisation (rechts) für AR78-AB-1500 nach TOMAC-Test
mit IA
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D.3.5 Basische Asche – korundbasierte Keramiken
Eine detaillierte Ergebnisdarstellung für die Keramiken TTA-1650 und Bonite nach der
Kurzzeitauslagerung mit BA ﬁndet sich im Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 77). Im
Folgenden werden die REM/EDS-Ergebnisse der Asche-Keramik-Paare BA–SST-11A-
R13 und BA–AZT-AB-1500 stichpunktartig beschrieben.
BA–SST-11A-R13
Gefüge:
• verbleibende Schlackeschicht von ca. 1 mm auf Substratoberﬂäche
• starke Porenbildung – Aufblähen des keramischen Verbundes
• Inﬁltration des Probekörpers bis ca. 4 mm (siehe LiMi-Bild, Abb. D.21, links)
• Inﬁltration durch Auﬂösen und Umwandlung der keramischen Matrix (rot und
braun im EDS-Map, Abb. D.21, Mitte)
• kleinere und mittelgroße Korundkörner (blau im EDS-Map) stark mit Schlacke
durchsetzt und teilweise vollständig zerstört
















Abb. D.21: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit BA
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Phasen:
• mittels RDA Korund (Keramikbestandteil) sowie Gehlenit (Hauptkorrosionspro-
dukt), Anorthit, Hibonit und Spinell nachgewiesen
• ausgeprägte Gehlenitkristallisation im obersten Inﬁltrationsbereich (bis ca. 1 mm
Eindringtiefe) und innerhalb der Restschlacke auf Keramiksubstrat; siehe Ca-
Verteilung im Übersichtsbereich (Abb. D.21, rechts) und längliche Kristalle im
EDS-Map der Inﬁltrationszone (rosa, Abb. D.22, links)
• Ausbildung feiner Hibonitnadeln innerhalb der aufgelösten/umgewandelten Ma-
trix um das Korundgrobkorn herum (rot im EDS-Map, Abb. D.22, links)
• Hibonitkristallisation auch innerhalb des kleineren und mittleren Korundgrob-
korns – Aufsprengen von Korundkörnern (siehe Al-Verteilung, Abb. D.22, Mitte)
• keine Anorthitkristalle im REM/EDS gefunden
• Schlackezusammensetzung (grün im EDS-Map, Abb. D.22, links) entspricht An-
orthitstöchiometrie
• starke Spinellausscheidungen innerhalb des gesamten Inﬁltrationsbereichs
• Einbindung von Cr und Mn in die Spinellstruktur (innerhalb Restschlacke Spinelle
mit sehr hohen Cr-Gehalten, bis ca. 27 Ma.-%)







Abb. D.22: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Al- und Ca-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für SST-11A-R13 nach TOMAC-Test mit BA
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BA–AZT-AB-1500
Gefüge:
• verbleibende Schlackeschicht von ca. 1 mm auf Substratoberﬂäche
• deutliche Reaktionssäume am Grobkorn und an der Inﬁltrationsgrenze
• Inﬁltration des Probekörpers bis ca. 4 mm (siehe LiMi-Bild, Abb. D.23, links)
• Inﬁltration durch Auﬂösen und Umwandlung der keramischen Matrix (gelb und
violett im EDS-Map, Abb. D.23, Mitte)
• Korundgrobkorn (rot im EDS-Map) mit Schlacke durchsetzt
• Aufsprengen des Korundgrobkorns durch Schlackeinﬁltration (Abb. D.24, links)













Abb. D.23: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-Test mit BA
Phasen:
• mittels RDA Korund (Keramikbestandteil) sowie Gehlenit (Hauptkorrosionspro-
dukt), Hibonit, Spinell und Perowskit (CaTiO3) nachgewiesen
• ausgeprägte Gehlenitkristallisation innerhalb der Restschlacke auf Keramiksub-
strat und teilweise im obersten Inﬁltrationsbereich; siehe Ca-Verteilung im Über-
sichtsbereich (Abb. D.23, rechts)
• Ausbildung feiner Hibonitnadeln innerhalb der aufgelösten/umgewandelten Ma-
trix (Abb. D.24, rechts)
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• starke Spinellausscheidungen innerhalb der Restschlacke auf dem keramischen
Substrat; siehe Mg-Verteilung (Abb. D.24, Mitte)
• konzentrierte, wellenförmige Ausscheidung entlang des Schlacke-Keramik-Kon-













Abb. D.24: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Al- und Ca-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für AZT-AB-1500 nach TOMAC-Test mit BA
D.3.6 Basische Asche – spinellbasierte Keramiken
Die REM/EDS-Ergebnisse der spinellbasierten Keramik AR78-AB-1500 nach Kurzzeit-
test mit BA sind im Hauptteil (Abschnit 4.2.2, ab Seite 82) beschrieben. Nachfolgend




• geringe Schlackeschicht von ca. 1 mm auf Substratoberﬂäche
• Inﬁltration des Probekörpers bis ca. 1–2 mm (siehe LiMi-Bild, Abb. D.25, links)
• starke Wechselwirkungen zwischen Schlacke und keramischer Matrix
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• zwei Inﬁltrationsbereiche: obere, komplett umgewandelte Zone (blau und pink)
mit ﬂießendem Übergang in die Schlackeschicht sowie darunterliegende, schwä-
chere Inﬁltration der Matrix (braun im EDS-Map), siehe Abb. D.25, Mitte und
Ca-Verteilung Abb. D.25, rechts
• Korund-GK (rot im EDS-Map) stabil gegen Schlackeangriﬀ; sehr geringe Inﬁltra-
tion in dessen Porosität und schmaler Reaktionssaum im Schlackekontakt
• starkes Aufsprengen des Spinellgrobkorns durch Schlackeinﬁltration und -kristal-
lisation entlang von Subkorngrenzen (Abb. D.26, links)
• Transport von keramischem Grobkorn (Korund und Spinell) in die Schlacke-
schicht (Abb. D.25, Mitte und Abb. D.26, links)
• unterhalb der Inﬁltrationszone stabiles ungeschädigtes Gefüge (gelb und rot im













Abb. D.25: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für AR78-CMA72-1450 nach TOMAC-Test mit BA
Phasen:
• mittels RDA Spinell und Korund (Keramikbestandteil) sowie Gehlenit (Haupt-
korrosionsprodukt), Hibonit und wenig Merwinit (Ca3MgSi2O8) nachgewiesen
• ausgeprägte Gehlenitkristallisation innerhalb der Restschlacke auf Keramiksub-
strat und im obersten Inﬁltrationsbereich; siehe EDS-Map und Ca-Verteilung im
Übersichtsbereich (Abb. D.25, Mitte und rechts)
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• Kristallwachstum von Gehlenit für Aufsprengen des Gefüges verantwortlich
• im unteren Inﬁltrationsbereich Ausbildung feiner Hibonitnadeln (Abb. D.27); kei-
ne oﬀensichtliche korrosive Wirkung
• starke Spinellausscheidungen im obersten Inﬁltrationsbereich und innerhalb der
Restschlacke auf dem keramischen Substrat (rosa im EDS-Map, Abb. D.25, Mitte)
• mittels RDA keine Unterscheidung zwischen keramischen und sekundären Spinell
• keine Ausbildung einer schützenden Spinellschicht
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Abb. D.26: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-






Abb. D.27: BSE-Bilder der Inﬁltrationszone mit Hibonitausscheidungen in verschiedenen
Vergrößerung für Keramik AR78-CMA72-1450 nach Auslagerung mit BA im
TOMAC
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D.3.7 Chromstein – Saure, intermediäre und basische Asche
Eine detaillierte Beschreibung der Keramik Cr2O3-1 (Referenzstein) nach Beanspru-
chung mit IA ﬁndet sich im Hauptteil (Abschnitt 4.2.2, ab Seite 86). Im Folgenden




• ausgeprägte, verglaste Schlackeschicht von ca. 1 mm Stärke auf Substratoberﬂä-
che (siehe LiMi-Bild, Abb. D.28, links)
• geringe Inﬁltration des Probekörpers bis knapp 1 mm Tiefe (siehe Ca-Verteilung,
Abb. D.28, rechts)
• Inﬁltration hauptsächlich in das poröse ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorn
• dabei teilweises Auﬂösen der Si-/Al-reichen Binderphase
• Cr2O3-Grobkonkorn (rot im EDS-Map, 250x) im obersten Bereich in dessen Po-
rosität inﬁltriert (siehe Ca-Verteilung, Abb. D.29, links)
• stabiles Gefüge (keine Rissbildung, kein Aufsprengen oder sonstiger Transport













Abb. D.28: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit SA
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Phasen:
• mittels RDA die Keramikbestandteile Eskolait (Cr2O3), Baddeleyit (ZrO2), Zir-
kon (ZrSiO4) und Korund (Al2O3) sowie die Phasenneubildungen Chrom(II)-
sulﬁd (CrS) und Mg-Cr-Spinell (Mg(Cr,Al)2O4) nachgewiesen
• Bildung der Mischphase (Cr,Al)2O3 mit variierendem Cr-/Al-Gehalt (schon wäh-
rend der Keramikherstellung) – blaue im Übersichts-EDS-Map (Abb. D.28, Mitte)
• Ausbildung einer durchgehenden Spinellschicht von ca. 50 μm im direkten
Schlacke-Keramik-Kontakt (siehe Mg-Verteilung, Abb. D.29, rechts)
• Ausscheidungen von CrS-Körnern unterhalb der Spinellschicht (pink im EDS-
Map, siehe Abb. D.29, links)
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Abb. D.29: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Ca- und Mg-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit SA
BA–Cr2O3-1
Gefüge:
• ausgeprägte, verglaste Schlackeschicht von ca. 1 mm Stärke auf Substratoberﬂä-
che (siehe LiMi-Bild, Abb. D.30, links)
• Inﬁltration des Probekörpers bis ca 2 mm Tiefe (siehe Ca-Verteilung, Abb. D.30,
rechts)
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• Inﬁltration hauptsächlich in das poröse ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorn (gelbe, rote
und braune Phase im 50x-EDS-Map, Abb. D.30, Mitte)
• dabei starkes Auﬂösen der Si-/Al-reichen Binderphase – sowohl des ZrO2-
(Cr,Al)2O3-Grobkorns als auch teilweise des Cr2O3-Grobkorkorns
• weitgehend stabiles Gefüge v. a. im Kontakt von Schlacke mit Cr2O3-Grobkorn
• ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorn im obersten Bereich durch Herauslösen der Binder-















Abb. D.30: Untersuchungsbereich (links), EDS-Map des Übersichtsbereichs (Mitte) und Ca-
Verteilung (rechts) für Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit BA
Phasen:
• mittels RDA die Keramikbestandteile Eskolait, Baddeleyit + tetragonales ZrO2,
Zirkon, Korund und Chromaluminiumoxid ((Cr,Al)2O3) sowie die Phasenneubil-
dung Mg-Cr-Spinell nachgewiesen
• starke Ausscheidungen von Spinell ((Mg,Fe,Mn)(Cr,Al)2O4) im Schlacke-Kera-
mik-Kontakt und tlw. innerhalb des ZrO2-(Cr,Al)2O3-Grobkorns (türkise Phase
im Übersichts-EDS-Map, Abb. D.30 und Mg-Verteilung, Abb. D.31, Mitte)
• außer Spinell keine weiteren Phasenneubildungen
• keine geschlossene Spinellschicht, sondern lediglich eine Ausscheidungszone von
ca. 500 μm Stärke
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Abb. D.31: EDS-Map der Inﬁltrationszone (links) sowie entsprechende Mg- und Cr-Vertei-
lung (Mitte und rechts) für Cr2O3-1 nach TOMAC-Test mit BA
D.4 Vergleich der Korrosionsuntersuchungen Gehre –
Klinger
Die folgende Tabelle D.2 zeigt einen Vergleich der Ergebnisse der Korrosionstests aus
Gehre (2013) und denen der vorliegenden Arbeit. Dabei sollen Gemeinsamkeiten, aber
auch Unterschiede aufgezeigt werden. Bei den getesteten Werkstoﬀen handelt es sich
um dieselben Keramiken, die jeweils am IKGB hergestellt wurden. Die Testbedingun-
gen unterscheiden sich, wie in Tab. D.2 angegeben. Die in Gehre (2013) verwendete
saure und intermediäre Asche entspricht SA und IA in der vorliegenden Arbeit; bei der
basischen Asche handelt es sich um eine andere als BA.
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Tab. D.2: Vergleich der Korrosionsuntersuchungen Gehre – Klinger
Dissertation Gehre (2013) vorliegende Arbeit
Testbedingungen 1450 °C, CO, 3 h 1450 °C, 5 Vol.-% H2 in Ar, 0 h
Testmedien saure Asche (= SA), intermed. Asche (= IA),




- nur mit intermediärer Asche getestet
- 1300 °C/Luft:
- gute Beständigkeit
- beginnende Auﬂösung der Matrix
- Hibonitnadeln
- 1450 °C/Luft:




- tiefe Inﬁltration, starke Korrosion




- gute Beständigkeit durch veränderte Mi-
krostroktur o. Wechselwirkung mit TiO2
- schützende Spinellschicht
- intermediäre Asche:
- tiefe Inﬁltration, keine makr. Schädigung
- evtl. spalling bei Temperaturwechseln
- basische Asche:
- tiefe Inﬁltration, starke Korrosion
- SA:
- geringe Inﬁltration, geringe Korrosion
- Ausbildung einer Spinellschicht
Ñ konform zu Gehre
- IA:
- tiefe Inﬁltration, keine makr. Schädigung
Ñ konform zu Gehre
- BA:
- geringe Inﬁltration, starke Korrosion











- keine nähere Erläuterung
- SA:
- tiefe Inﬁltration, starke Korrosion
- keine Spinellschicht
Ñ Widerspruch zu Gehre
- IA:
- sehr tiefe Inﬁltration, keine Rissbildung
- starke Korrosion
Ñ größtenteils konform zu Gehre
- BA:
- geringe Inﬁltration, starke Korrosion




- mechan. und HT-Eigenschaften unter CO
Ñ kein Vergleich möglich
AR78-AB-1500
(Gehre: MA-AB)
- nur mit saurer Asche getestet
- mäßige Inﬁltration, keine Rissbildung









- nur mit saurer Asche getestet
- geringste Inﬁltration der Spinellwerkstoﬀe
- Auﬂösung der Matrix (etwas stärker als bei
MA-AB)
- z. T. Inﬁltration ins Al2O3-Grobkorn
- SA:
- geringe Inﬁltration
- stärkere Korrosion als bei AR78-AB-1500
- Matrix aufgelöst, Hibonitnadeln
Ñ z. T. Widerspruch zu Gehre
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D.5 Ableitung von Korrosionsmechanismen
D.5.1 Betrachtungen zum Einﬂuss des Sauerstoﬀpartialdrucks
Die Auslagerungsversuche im TOMAC fanden unter reduzierender Atmosphäre mit
5 Vol.-% H2 in Ar statt. Diese Gaszusammensetzung entspricht bei 1450 °C einem
Sauerstoﬀpartialdruck p(O2) von ca. 10´14–10´9 atm (Reinmöller et al., 2016). Ent-
scheidend für die Berechnung der Gleichgewichtsphasen im ternären SiO2-CaO-Al2O3-
Phasendiagramm ist die Stabilität der drei Hauptoxide. Für die Zersetzung von SiO2 zu
Si + O2 wurde im Reaction-Modul von FactSage der Sauerstoﬀpartialdruck bei 1450 °C
berechnet. Mittels Gleichung (D.1) kann nach Umstellen zu Gleichung D.2 die Reak-
tionskonstante K ermittelt werden, welche dem Sauerstoﬀpartialdruck gleichzusetzen
ist. Die Gibb’sche Energie ΔG* ist dabei die von FactSage berechnete Größe.
ΔG˚ “ ΔH˚ ´ T ¨ ΔS˚ “ ´R ¨ T ¨ lnpKq (D.1)
K “ e´ ΔG˚R¨T “ ppO2q (D.2)
Für die Zersetzung von SiO2 ergibt sich ein p(O2) von 4,3¨10´19 atm. Der Einﬂuss des
Sauerstoﬀpartialdrucks auf das SiO2-CaO-Al2O3-O2-Phasendiagramm ist in Abb. D.32
dargestellt. Hieraus ist zu erkennen, dass bis zum Überschreiten des Zersetzungs-p(O2)







































Kor + An + L Kor + An + Mul
Mul + An + L
SiO2 - Al2O3 - CaO - O2







































Mul + An + L
Kor + An + Mul
Kor + An + LHib + L
SiO2 - Al2O3 - CaO - O2
p(O2) = 10































Lar + Ge + Si











Gro + Lar + Ge
Kro + Gro + Ge
SiO2 - Al2O3 - CaO - O2
p(O2) = 10
-20 atm,  1450oC, 1 atm
Abb. D.32: Vergleich des SiO2-CaO-Al2O3-O2-Phasendiagramms bei variierenden Sauer-
stoﬀpartialdrücken; 0,21 atm (links), 10´14 atm (Mitte), 10´20 atm (rechts)
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D.5.2 Einﬂuss von Alkalien auf den Bereich der Flüssigphase
Die drei Testaschen sind durch unterschiedliche Alkaliengehalte gekennzeichnet. SA
besitzt neben den Hauptkomponenten SiO2, CaO und Al2O3 5,1 Ma.-% Na2O und
3,4 Ma.-% K2O. IA weist keine nennenswerten Gehalte an Alkalien auf. BA ist durch
6,7 Ma.-% K2O geprägt. Weder mittels RDA noch REM/EDS konnten Na- oder K-
haltige Minerale detektiert werden. Die EDS-Maps bzw. Elementverteilungsbilder zei-
gen lediglich innerhalb der Schlackephase erhöhte Na- bzw. K-Gehalte (je nach einge-
setzter Asche). Den Haupteinﬂuss haben Na2O und K2O demnach auf das Schlackever-
halten (Viskosität und Fließtemperatur). Bei einer gegebenen Temperatur (im Versuch
1450 °C) führen Na2O und K2O zu einem vergrößerten Stabilitätsbereich der Flüssig-
phase im quaternären oder quinären Phasendiagramm. In Abb. D.33 sind die mittels
FactSage berechneten Liquiduslinien bei verschiedenen Alkaliengehalten gezeigt. Zur
besseren Visualisierung sind die Bereiche, in denen nur Flüssigphase vorliegt, koloriert.
Grün, rot und blau entsprechen dabei den Aschezusammensetzungen von BA, IA und































CaO Al2O3mass fractions /(SiO2+Al2O3+CaO)
SiO2 - Al2O3 - CaO - Na2O - K2O









Abb. D.33: Liquiduslinien im SiO2-CaO-Al2O3-Alkali-Phasendiagramm bei 1450 °C
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D.5.3 Korrosionsmechanismen bei dem Referenz-Chromstein
Tab. D.3: Zusammensetzung verschiedener Spinelle/Spinellschichten; BA–Cr2O3-1: Spinell
1 am weitesten von Keramik entfernt, Spinell 2 am Schlacke-Keramik-Kontakt,
Spinell 3 im Inﬁltrationsbereich
Probe BA–Cr2O-1 SA–Cr2O3-1 SA–TTA-1650
Messpunkt Spinell 1 Spinell 2 Spinell 3 Spinellschicht Spinellschicht *
Element in Atom-%
O 48,3 41,48 46,84 47,75 48,85
Mg 12,39 10,85 8,82 16,52 13,89
Al 15,47 12,15 9,53 6,67 32,58
Si 2,71
Ca 0,3 0,21 0,09 0,53
Ti 0,12 0,28 0,25
Cr 18,38 27,64 26,41 28,03
Mn 2,1 3,04 2,71
Fe 3,06 4,52 5,31 0,57 0,03
A: Fe/(Fe+Mn+Mg) 0,17 0,25 0,32 0,03 0,00
B: Cr/(Cr+Al) 0,54 0,69 0,73 0,81 –
* Werte gemittelt aus zwei EDS-Maps; z. T. Schlacke mit gemessen
E Werkstoﬀtest in der
Langzeitauslagerung
E.1 Inﬁltrationstiefen
Tab. E.1: Inﬁltrationstiefen der Testaschen nach den Langzeittests
Eindringtiefe in mm
Keramiksubstrat SA IA BA
SST-11A-R13 13,6 44,2 12,2
TTA-1650 17,7 36,7 8,2
AZT-AB-1500 23,1 31,3 20,4
Bonite 13,6 25,8 9,5
AR78-AB-1500 19,0 32,6 12,2
AR78-CMA72-1450 20,4 28,6 13,5
Cr2O3-1 n.b. n.b. n.b.
Mittelwert 17,9 33,2 12,7
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E.2 Makroskopische Aufnahmen der Probekörper
^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
a) SST-11A-R13
^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
b) TTA-1650
^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
c) AZT-AB-1500
Abb. E.1: Makroskopische Aufnahmen von a) SST-11A-R13, b) TTA-1650 und c) AZT-AB-
1500 nach den Langzeittests mit SA, IA und BA
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^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
a) Bonite
^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
b) AR78-AB-1500
^ / 
/ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞ /ŶĨŝůƚƌĂƚŝŽŶƐŐƌĞŶǌĞϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
c) AR78-CMA72-1450
Abb. E.2: Makroskopische Aufnahmen von a) Bonite, b) AR78-AB-1500 und c) AR78-
CMA72-1450 nach den Langzeittests mit SA, IA und BA
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^ / 
ϭĐŵ ϭĐŵ ϭĐŵ
Abb. E.3: Makroskopische Aufnahmen vom Referenzstein Cr2O3-1 nach den Langzeittests
mit SA, IA und BA
E.3 Phasenbestand nach der Langzeitauslagerung
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Abb. E.4: Diﬀraktogramm von BA–TTA-1650 zur qualitativen Phasenanalyse nach dem
Langzeittest
F Werkstoﬀtest im Flugstromvergaser
F.1 REM/EDS-Ergebnisse des hinteren Bereichs
Das EDS-Map des hinteren Bereichs bestätigt die geringere Inﬁltration von Schlacke in
die Keramik (siehe Abb. F.1). In der Übersichtsaufnahme ist in der unteren Hälfte deut-
lich das ursprüngliche keramische Gefüge zu erkennen. Dieses besteht aus Korundgrob-
und feinkorn (blau) mit Einlagerungen von TiAl2O5 (gelb) in der Matrix. In der obe-
ren Hälfte des untersuchten Ausschnitts nimmt das TiAl2O5 deutlich ab und bleibt
schließlich ganz aus. Stattdessen ﬁnden sich Hibonit, Anorthit und Gehlenit (rot und










Abb. F.1: EDS-Map des Übersichtsbereichs (links) der hinteren Schädigungszone sowie Si-
und Mg-Verteilung (Mitte und rechts) für TTA-1650 nach Test im SFGT-Vergaser
Auf der Substratoberﬂäche beﬁndet sich Restschlacke, die durch eine ausgeprägte
Kristallisation von Anorthit (violett) und Gehlenit (hellrosa) geprägt ist. Es zeigt sich
außerdem, dass auch das Grobkorn im direkten Schlackekontakt angegriﬀen ist, was
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durch die unregelmäßige „gezackte“ Oberkante der Körner deutlich wird. Auch im hin-
teren Teil des Probekörpers kann keine Spinellschicht zwischen Schlacke und Keramik
gefunden werden (siehe Mg-Verteilung, Abb. F.1, rechts).
Bei höherer Vergrößerung der Inﬁltrationszone (Abb. F.2) zeigt sich ein ähnliches Bild
wie im vorderen, tiefer inﬁltrierten Bereich (vgl. Hauptteil, ab S. 142). Wohingegen die
größten Körner des Korundgrobkorns noch relativ stabil sind (rechter Bildausschnitt in
Abb. F.2, links) und nur geringe Inﬁltration entlang ihrer Subkorngrenzen zeigen (und
demnach noch nicht gesprengt sind), ist die keramische Matrix vollständig aufgelöst.
Innerhalb größerer gebildeter Zwischenräume ﬁnden sich dieselben Ca-Alumosilikate
(Gehlenit und Anorthit, gelb und grün im EDS-Map) wie in der auﬂiegenden Schlacke-
schicht. Im feinkörnigeren Bereich ist sehr viel Hibonit auskristallisiert (siehe Abb. F.2,
rechts), der das keramische Mikrogefüge aufgrund von Expansion aufgeweitet hat. Dass
der Hibonit (CaAl12O19) hauptsächlich im Bereich des Feinkorns zu ﬁnden ist, kann
durch die leichtere Verfügbarkeit von Al2O3 und damit der stärkeren Übersättigung
der Schlacke an dieser Komponente erklärt werden. Ein Verschieben der Schlackezu-













Abb. F.2: EDS-Map und Ca-Verteilung der hinteren Inﬁltrationszone (links und Mitte) so-
wie EDS-Punktanalyse (rechts) für TTA-1650 nach Test im SFGT-Vergaser
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